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Die Glasübergangstemperatur TG von Polymeren ist eine wichtige stoffspezifische Ei-
genschaft, welche nicht nur für die Herstellung, sondern auch für die spätere Verwen-
dung der Polymere eine große Rolle spielt. Beispielsweise ist oberhalb der Glasüber-
gangstemperatur ein Polymer flexibel und weich, unterhalb hingegen spröde und hart.
Zwar kann die Glasübergangstemperatur meist experimentell bestimmt werden, aber
dies ist oft zeitaufwändig und teuer, sodass eine theoretische Beschreibung sehr vorteil-
haft ist. Die Verknüpfung der Entropie und der Dichte mit einem kinetischen Modell
stellt einen vielversprechenden Ansatz dar, allerdings wurden bisher nur Modellsyste-
me betrachtet. Ein Vergleich mit Messdaten steht noch aus.
Das Ziel dieser Arbeit war es mithilfe einer auf Zustandsgleichungen (EOS) basie-
renden thermodynamischen Beschreibung den Glasübergang in Polymeren, Copoly-
meren und Polymermischungen vorherzusagen und mit experimentellen Daten aus der
Literatur zu vergleichen. Hierfür wurde die häufig für Polymere genutzte EOS von
Sanchez-Lacombe eingesetzt. Bei reinen Polymeren musste für die Bestimmung von
der Glasübergangstemperature eine Anpassung eines stoffspezifischen Parameters an
experimentelle Daten durchgeführt werden. Die Berechnung für Copolymere gelang
in Abhängigkeit von der Zusammensetzung des betrachtenden Copolymers. Es zeigte
sich eine gute Übereinstimmung mit Messdaten aus der Literatur. Für die Beschreibung
der Glasübergangstemperaturen in Polymermischungen mussten Konzentrationsfluk-
tuationen berücksichtigt werden. Diese wurden mit dem Kirkwood-Buff Formalismus
aus partiellen Ableitungen des Volumens und des chemischen Potentials berechnet. In
homogenen Polymerblends konnte durch die Anpassung von berechneten TGs an expe-
rimentelle Daten der EOS-spezifische Wechselwirkungsparameter bestimmt werden,
sodass dieser für weitere thermodynamische Berechnungen zur Verfügung steht. Bei
heterogenen Mischungen wurde dieser Wechselwirkungsparameter an flüssig-flüssig
Phasengleichgewichte angepasst, um so eine rein prädiktive Beschreibung von TG über
den gesamten Konzentrationsbereich zu ermöglichen. Auch hier zeigten die berech-
neten Werte eine gute Übereinstimmung mit den experimentellen Daten. Außerdem
wurde gezeigt, dass auch die PC-SAFT-EOS geeignet ist die Glasübergangstempera-
tur vorherzusagen. Diese EOS findet bei vielen Stoffsystemen Anwendung und wurde
hier erstmalig genutzt, um TG bei reinen Polymeren und Copolymeren zu berechnen.
Hierbei wurde der Idealanteil der Entropie aus gemessenen Wärmekapazitätsdaten be-
stimmt. Zusammen mit der residuellen Entropie, berechnet mit der PC-SAFT-EOS,
konnte so eine Beschreibung der Gesamtentropie und des Glasübergangs erfolgen.

Abstract
The glass transition temperature TG of polymers is an important property which in-
fluences mainly not only the production process but also the later application of the
polymer. For example above the glass transition temperature a polymer is flexible and
soft. Below TG, the polymer is brittle and stiff. Although it is normally possible to
measure the glass transition temperature, this is often time and cost-consuming. For
this reason a theoretical description is very favourable. The combination of entropy,
density and a kinetic approach seem to be a promising approach, but so far only model
systems have been investigated. A comparison with experimental data is still pending.
The aim of this work was to predict the glass transition temperature for polymers,
copolymers and polymer blends by using equation of states (EOS) as thermodyna-
mic descriptions and to compare these results with experimental data in the litera-
ture. Therefore, the Sanchez-Lacombe EOS, which is often used to describe polymers,
was applied for the first time. In order to calculate the glass transition temperature
in pure polymers an adaption of one material specific constant to experimental data
was necessary. The calculation in copolymers suceeded as a function of the composi-
tion of the considered copolymer. There was a good agreement with measured data in
the literature. In order to describe the glass transition temperature in polymer blends
concentration fluctuations needed to be considered. These were calculated due to the
Kirkwood-Buff formalism with partial derivatives of the volume and the chemical po-
tential. In homogeneous polymer blends the EOS specific interaction parameter was
adapted to experimental glass transition data so it is available for further thermody-
namic calculations. In heterogeneous polymer blends this interaction parameter was
adapted to liquid-liquid phase equilibria to allow a pure predictive desciption of the
glass transition temperature over the entire concentration range. Again, the calculated
values were in good agreement with the experimental data.
Moreover, it was shown that the PC-SAFT-EOS is also suitable to predict glass transi-
tion temperatures. This EOS is used for many material systems and it was used here
for the first time to calculate the glass transition temperature from pure polymers and
copolymers. The ideal entropy contribution was determined by experimental heat ca-
pacity data. Together with the residual entropy calculated with the PC-SAFT-EOS, a
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Gläser sind zwar allgemein als transparente feste Werkstoffe im Haushalt, als Fens-
termaterial etc. bekannt, aber dass auch Polymere oder organische Stoffe Gläser bil-
den, liegt an deren besonderen Struktur. Gläser sind amorphe Festkörper, welche im
Gegensatz zu Kristallen keine regelmäßige Struktur aufweisen und einen geringeren
Ordnungsgrad besitzen. Sie besitzen nur eine Nahordnung, aber keine Fernordnung
[1]. Durch einen sehr schnellen Abkühlvorgang einer Schmelze wird die Kristallisati-
on vermieden und es kommt zum Glasübergang [1]. Die Glasübergangstemperatur TG
charakterisiert diesen Übergang von fest, spröde zu flexibel, weich und ist eine stoff-
spezifische Größe. Obwohl die Menschheit Gläser seit ca. 3500 Jahren (Bronzezeit)
herstellt [2] ist der Glasübergang noch nicht vollständig verstanden und P.W. Ander-
son (Nobelpreisträger der Physik) sagte 1995 über den Glasübergang: „The deepest
und most interesting unsolved problem in solid state theory is probably the theory of
glass and glass transition.“[3].
In dieser Arbeit wird der Glasübergang einer spezifischen Stoffgruppe, den Polyme-
ren, untersucht. Aus dem alltäglichen Bereich sind Polymere nicht mehr wegzudenken
und die weltweite Produktion wächst jährlich. Die Verwendung und Herstellung der
jeweiligen Polymere hängt hierbei von deren Eigenschaften ab. Polymere bzw. Ma-
kromoleküle liegen immer als amorphe oder semi-kristalline Festkörper vor und be-
sitzen somit eine Glasübergangstemperatur. Ob im medizinischen Bereich zur Bestim-
mung der Wirkstofffreigabe von Arzneimitteln [4] oder in der Lebensmittelindustrie
sind Glasübergangstemperaturen von Bedeutung. Beispielsweise senkt der Wasserge-
halt die Glasübergangstemperatur von Stärken oder Maltodextrinen ab [5], sodass ge-
rade bei gefrorenen Produkten die chemische und physikalische Stabilität beeinflusst
wird [5]. In Lebensmittelpulvern kommt es infolge einer niedrigen Glasübergangstem-
peratur zum Beispiel zur unerwünschten verstärkten Agglomeration von Pulvern [6].
In Polymerschäumen senken gelöste Gase die Glasübergangstemperatur des Polymers
stark ab und haben somit Einfluss auf die mechanische Beständigkeit [7]. Ein schlim-
mer Unfall ereignete sich als die NASA Raumfähre Challenger kurz nach dem Start
explodierte, weil ein Polymerdichtungsring unterhalb seiner Glasübergangstemperatur
eingesetzt wurde und somit seine Dichtwirkung versagte [8]. Die Glasübergangstem-
peratur kann zwar in den meisten Fällen experimentell bestimmt werden, aber gerade
in Mischungen ist TG von der Zusammensetzung abhängig, sodass eine theoretische
Beschreibung zur Kenntnis der Glasübergangstemperatur wesentlich ökonomischer
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und zeitsparender ist.
Bisherige theoretische Beschreibungen des Glasübergangs basieren auf zwei verschie-
denen Annahmen. Zum einen auf einer thermodynamischen Betrachtung als Phasen-
übergang zweiter Ordnung und zum anderen als kinetischer Übergang. Die Verbindung
dieser beiden Interpretationen stellt den aktuellen Kenntnisstand dar [1] und bildet die
Grundlage dieser Arbeit. Die Thermodynamik liefert in Form von Zustandsgleichun-
gen eine gute Beschreibungsmöglichkeit der Abhängigkeit von Zustandsgrößen zuein-
ander. Ist dieser Zusammenhang in den Fundamentalvariablen eines Systems ausge-
drückt, so können alle weiteren Zustandsgrößen daraus abgeleitet werden. Entropie
und Energie sind nicht nur die Grundlagen für die Hauptsätze der Thermodynamik,
sondern im thermodynamischen Gleichgewicht ist die reziproke Ableitung der Entro-
pie eines Körpers nach seiner Energie die Temperatur [9]. Die Betrachtung der Verbin-
dung von Entropie mit dem Glasübergang wurde schon in den 1930er Jahre hergestellt
[10, 11], aber erst einige Jahre später haben Adam und Gibbs [12] eine Theorie veröf-
fentlicht, in der es gelang einen entropiebasierten Ansatz mit einem kinetischen Modell
als Grundlage zur theoretischen Beschreibung von TG zu verknüpfen. Aufbauend auf
den Theorien von Adam und Gibbs [12] haben Dudowicz et al. [13] die theoretische
Beschreibung des Glasübergangs in der GET (Generalized Entropy Theory) für rei-
ne Polymere weiterentwickelt. In der GET betrachten Dudowicz et al. [13] nicht nur
die Entropie, sondern die Entropiedichte, zusätzlich zur Verknüpfung mit einem ki-
netischen Modell. Somit ist durch Dudowicz et al. [13] ein verbessertes theoretisches
Verständnis zur Beschreibung des Glasübergangs gegeben, welches hier genutzt wur-
de.
Später untersuchten Dudowicz et al. [14–16] auch die Glasübergangstemperatur in
Polymermischungen. Hierbei postulierten die Autoren, dass sich die lokale Zusam-
mensetzung infolge von Konzentrationsfluktuationen in den Polymermischungen än-
dert und diese bei der Berechnung der Glasübergangstemperatur berücksichtigt wer-
den müssen. Zur Berechnung der Konzentrationsfluktuationen schlagen Dudowicz et
al. [14–16] den Kirkwood-Buff-Formalismus [17] vor, welcher makroskopische und
mikroskopische Eigenschaften vereint. Über thermodynamische Größen können zu-
nächst die Kirkwood-Buff Integrale [17] und damit die Konzentrationsfluktuationen
bestimmt werden. Weitere Berechnungen der Glasübergangstemperatur in Polymermi-
schungen (Blends) oder Copolymeren in der Literatur erfolgten bisher mit empirischen
oder semi-empirischen Gleichungen [18, 19], welche anpassbare Parameter zur kon-
zentrationsabhängigen Beschreibung von TG benötigten. Die Voraussetzung für diese
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empirischen Gleichungen [18, 19] ist somit eine gute experimentelle Datenlage und es
kann keine Vorhersage der Glasübergangstemperaturen in Blends erfolgen.
In dieser Arbeit soll insbesondere eine theoretische Betrachtung der Glasübergangs-
temperatur von Polymeren erfolgen. Hier werden die theoretischen Ansätze von Du-
dowicz et al. [13, 14] zusammen mit thermodynamischen Modellen genutzt, um die
Glasübergangstemperatur in Polymeren vorherzusagen. Dudowicz et al. [13, 14] be-
schreiben zwar eine Möglichkeit zur Berechnung der Glasübergangstemperatur, wel-
che aber nur für Modellsysteme untersucht wurde. In einem ersten Schritt wurden reine
Polymere und Copolymere betrachtet und die Glasübergangstemperatur mit der GET
[13] mit experimentellen Daten aus der Literatur verglichen. Im Gegensatz zur Lattice-
Cluster Theorie, welche Dudowicz et al. [13] als thermodynamisches Modell nutzen,
wurde hier die Sanchez-Lacombe Zustandsgleichung [20] (SL-EOS) verwendet. Die
Anwendung der GET von Dudowicz et al. [13] zur Berechnung der Glasübergangs-
temperatur von Copolymeren erfolgte somit in dieser Arbeit erstmalig.
In einem weiteren Schritt soll der Glasübergang in Polymerblends untersucht werden.
Hierbei wird die Glasübergangstemperatur basierend auf den Erkenntnissen von Du-
dowicz et al. [14–16] über Konzentrationsfluktuationen mithilfe des Kirkwood-Buff
Formalismus [17] berechnet. Bisher gibt es zwar die theoretische Beschreibung der
Glasübergangstemperatur in Polymermischungen [14–16] aber kein Vergleich mit ge-
messenen Daten zur Validierung der Theorie, welcher in dieser Arbeit erfolgte.
Abschließend erfolgte die Berechnung der Glasübergangstemperatur von reinen Poly-
meren und Copolymeren mit der GET [13] und einer weiteren Zustandsgleichung, der
Perturbed Chain-SAFT Zustandsgleichung [21] (PC-SAFT-EOS). Die PC-SAFT-EOS
[21] hat sich neben der SL-EOS [20] zur Beschreibung von Polymeren bewährt und
wurde hier erstmalig zur Berechnung von Glasübergangstemperaturen in Verbindung
mit der GET am Beispiel von Homo- und Copolymeren verwendet.
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2 Stand der Literatur
Polymere sind die mit am meisten genutzten Werkstoff auf der Erde und finden An-
wendung in jeglichen Bereichen des alltäglichen Lebens. Damit das Material seinen
jeweiligen Zweck erfüllt und auch für Langzeitanwendungen geeignet ist, müssen die
mechanischen, thermischen und elektrischen Eigenschaften genauestens bekannt sein
bzw. untersucht werden. Der Begriff „Polymer“ als solches, ist ein aus vielen Tei-
len (griechisch: poly meros) aufgebautes Makromolekül. Monomere verbinden sich
zu Polymerketten, also Makromolekülen, welche natürlicher Herkunft (z.B. Proteine,
Polysaccharide) sein können oder auch synthetisch aus organischen oder anorgani-
schen Substanzen hergestellt werden. Außerdem gibt es die Unterscheidung zwischen
Homopolymeren, aus einer Monomerart, und Copolymeren, ein aus unterschiedlichen
Monomeren synthetisiertes Polymer. Eine Mischung aus mehreren Polymeren wird
auch als Polymerblend bezeichnet.
2.1 Polymereigenschaften
Hinsichtlich der Charakterisierung von Polymeren hat die Polymerstruktur einen we-
sentlichen Einfluss auf die Eigenschaften. Es gibt amorphe (ungeordnete) oder teil-
kristalline Polymere. Letztere bestehen aus kristallinen (strukturierte) und amorphen
Bereichen. In Abhängigkeit von der Struktur ist die Glasübergangstemperatur TG ei-
ne charakteristische Größe eines jeden Polymers. Die Glasübergangstemperatur be-
schreibt den Übergang bei einer Wärmezufuhr von einem harten spröden, zu einem
weichen und flexiblen Werkstoff. Abhängig von der Struktur, besitzt ein Polymer bei
einer Wärmezufuhr eine Glasübergangstemperatur (amorph) oder eine Schmelz- und
Glasübergangstemperatur (teilkristallin). In Abbildung 2.1 sind diese Übergänge in
Abhängigkeit vom Elastizitätsmodul dargestellt. Das Elastizitätsmodul (E-Modul) be-
schreibt den Zusammenhang von Dehnung und Streckung bei Verformung. Je größer
ein E-Modul ist, desto steifer ist ein Werkstoff.
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Abbildung 2.1: Verlauf des Elastizitätsmoduls bei steigender Temperatur und dem
Auftreten von der Glas- und/oder Schmelztemperatur bei amorphen
(gestrichelte Linie) und teilkristallinen (durchgezogene Linie) Polyme-
ren (nach [22] S. 546).
Die Abbildung 2.1 verdeutlicht, dass die Schmelztemperatur TM immer oberhalb von
TG liegt und nur bei teilkristallinen Polymeren auftritt, da dort der Schmelzvorgang
die Nahordnung der kristallinen Anteile zerstört. Amorphe Polymere erweichen zwar
oberhalb von TG besitzen aber dennoch eine relativ hohe Elastizität aufgrund ihrer
komplexen Struktur (meist knäulartig bzw. durch Verhakung der einzelnen Polymer-
ketten). Bei steigenden Temperaturen gehen Polymere ähnlich wie niedermolekula-
re Stoffe in eine Art Schmelze über. Oftmals kommt es aber dabei zur thermischen
Zersetzung der Polymere [22]. Werden Polymere unterhalb ihrer Glasübergangstem-
peratur abgekühlt, können sie aufgrund ihrer langen Ketten in keinen kristallartigen
Zustand übergehen. Zusätzlich können Polymere durch ihre jeweilige Glasübergangs-
temperatur unterteilt werden. Polymere mit TG oberhalb der Raumtemperatur werden
als Thermoplaste und solche mit TG unterhalb der Raumtemperatur als Elastomere be-
zeichnet.
Der Übergang von einem Zustand in einen anderen (z.B. fest zu flüssig) wird als Pha-
senübergang bezeichnet. Mithilfe der Thermodynamik können solche Übergänge cha-
rakterisiert werden. Der Verlauf von Größen wie der isobaren Wärmekapazität CP, der
Enthalpie H oder der freien Enthalpie G geben Aufschluss darüber, welche Art von
Phasenübergang vorliegt (Abbildung 2.2). Nach der Ehrenfest Klassifikation wird der
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Glasübergang oft als Phasenübergang zweiter Ordnung angesehen. Dies bedeutet, dass
die freie Enthalpie G und ihre 1. Ableitungen (z.B. die Enthalpie H) stetig sind, die
zweiten Ableitungen von G (z.B. die isobare Wärmekapazität CP) weisen aber Uns-
tetigkeiten, wie z.B. Sprünge, auf. Die Annahme, dass der Glasübergang ein Phasen-
übergang zweiter Ordnung ist, wird in der Literatur diskutiert [22]. Der Glasübergang
ist ein kinetischer Prozess, da sich die Relaxationszeit dabei stark verringert und die
Kettenbeweglichkeit abnimmt.
Abbildung 2.2: Die Änderungen der isobaren Wärmekapazität CP, der Enthalpie H und
der freien Enthalpie G mit der Temperatur bei Phasenübergängen erster
(jeweils links) und zweiter (rechts) Ordnung (nach [22] S.456). Die
Temperatur Tu beschreibt die Phasenumwandlungstemperatur.
2.2 Experimentelle Bestimmung der
Glasübergangstemperatur
Rein aus experimenteller Sicht kann der Glasübergang mittels unterschiedlicher Ver-
fahren gemessen werden. Einerseits durch thermische Messverfahren durch die Zufuhr
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eines Wärmestroms und andererseits mittels mechanischer Messverfahren in Form von
einer periodischer Scherbeanspruchung eines Materials.
2.2.1 Thermische Messverfahren
Zur Bestimmung von Umwandlungswärmen in Polymeren werden hauptsächlich die
Differenzthermoanalyse (DTA) oder dynamische Differenzkalorimetrie, auch Diffe-
rential Scanning Calorimetry (DSC) genannt, angewendet. Da die DSC eine sehr häu-
fige Messmethode zur Bestimmung der Glasübergangstemperatur ist, soll sie hier kurz
erläutert werden.
Abbildung 2.3: Schematische Darstellung einer DSC-Messzelle mit Proben- und Re-
ferenztiegel (nach [23]).
Der schematische Aufbau einer DSC-Messzelle ist in der Abbildung 2.3 am Beispiel
der Wärmestrom-Differenzkalorimetrie dargestellt. Außerdem gibt es noch die dyna-
mische Leistungs-Kalorimetrie [23]. Bei der Wärmestrom-Differenzkalorimetrie be-
finden sich ein Probetiegel und ein Referenztiegel in einer Messzelle in einem Ofen.
Sie stehen dabei auf einer wärmeleitenden Scheibe und sind mit einem Thermoele-
ment verbunden [23]. Dabei werden die beiden Tiegel mit eine konstanter Heizrate
aufgeheizt. Die Wärmekapazität des Referenztiegels muss bekannt sein. Kommt es bei
dem Aufheizen zu einer Temperaturdifferenz zwischen Probe und Referenztiegel, z.B.
durch einen Phasenübergang der Probe, fällt am Thermoelement eine messbare Span-
nung ab. Diese Spannung entspricht einer Temperaturdifferenz. Nach einer gewissen
Zeit hat der Probentiegel die gleiche Temperatur wie der Referenztiegel erreicht und
aus der Information der Temperaturdifferenz und der benötigten Zeit kann auf einen
Wärmestrom geschlossen und daraus die Wärmekapazität der Probe bestimmt werden.
Der Einfluss der aufheizenden Wärmeströme auf die Glasübergangstemperatur ist als
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Funktion der Heizrate in der Abbildung 2.4 verdeutlicht. Vor allem beim Vergleich
experimenteller Daten ist auf ähnliche Heizraten zu achten, da sich sonst die Glasüber-
gangstemperaturen voneinander unterscheiden.
Abbildung 2.4: Einfluss der Heizrate q auf die Glasübergangstemperatur und die Wär-
mekapazität anhand von DSC-Messungen bei Polystyrol nach [24].
Darstellung der Tangenten (· · · ) im flüssigen und glasartigen Bereich
sowie am Wendepunkt der Kurve q = 30K/min zu Bestimmung von
TG.
Zur Bestimmung der experimentellen Glasübergangstemperatur, beispielsweise in Ab-
bildung 2.4, werden drei Tangenten benötigt. Jeweils eine Tangente im Abschnitt des
glasartigen und flüssigen Bereichs der Wärmekapazität, welche in der Abbildung 2.4
dargestellt sind und eine Tangente am Wendepunkt der gemessenen Kurve zwischen
dem flüssigen und glasartigen Bereich. Somit entstehen zwei Schnittpunkte und de-
finitionsgemäß wird die Glasübergangstemperatur, als halbe Höhe zwischen diesen
Schnittpunkten, bestimmt [25]. In der Abbildung 2.4 ist die Tangente am Wendepunkt
der Messkurve von q = 30K/min dargestellt.
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2.2.2 DMA - Dynamisch mechanische Analyse
Polymere besitzen die Eigenschaft, sich gegenüber einer sinusförmigen mechanischen
Beanspruchung bei konstanter Temperatur oder Frequenz zu verformen, dadurch kann
auf die elastischen Eigenschaften des Polymers geschlossen werden. Aufgrund der
Zeit-Temperatur-Superposition können Elastizitätsmodule von Polymeren sowohl durch
die Änderung der Messtemperatur als auch durch die Änderung der Frequenz bestimmt
werden [22]. Experimentell wird eine Erregerfrequenz auf eine Polymerprobe gegeben
und die Eigenfrequenz des Polymers gemessen. Beim Glasübergang ist die Eigenfre-
quenz des Polymers gleich der Erregerfrequenz. Ist die Frequenz des Antwortverhal-
tens größer als die aufgegebene Frequenz, reagiert das Polymer steif und ist unterhalb
von TG. Bei einem weichen, flexiblen Polymer ist die Eigenfrequenz des Polymers
kleiner als die aufgegebene Frequenz, da sich die Polymerketten schneller in ihren
Ausgangszustand zurückbewegen [22].
2.3 Theoretische Beschreibung des Glasübergangs
Insgesamt sind zur theoretischen Beschreibung des Glasübergangs sehr vielfältige An-
sätze in der Literatur vorhanden. Hier soll nur eine Auswahl an Quellen näher be-
trachtet werden, welche sich hauptsächlich mit den folgenden zwei Ansätzen befas-
sen. Zum einen die Betrachtung, dass freies Volumen die Ursache für den Glasüber-
gang ist und zum anderen wurde die theoretische Beschreibung der Glasübergangs-
temperatur in Verbindung mit der Entropie gebracht. Für die Untersuchung von Glas-
übergangstemperaturen in Mischungen werden bisher hauptsächlich empirische oder
semi-empirische Korrelationen genutzt. Die am häufigsten in der Literatur genutzten
Korrelationen werden in diesem Abschnitt beschrieben.
2.3.1 Freie-Volumen Theorie
Fox und Flory [26] haben 1950 eine umfassende theoretische Untersuchung zum Glas-
übergang am Beispiel von Polystyrol veröffentlicht. Sie [26] sehen dabei den Glas-
übergang nicht als Gleichgewichtsphänomen im thermodynamischen Sinne, sondern
kinetischer Natur. Um die Abhängigkeit der Glasübergangstemperatur von der mola-
ren Masse in Polymeren zu bestimmen, untersuchen Fox und Flory [26] das Volumen
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als ein Maß für die Kettenbeweglichkeit in Abhängigkeit von der Temperatur. Die Au-
toren [26] zeigen, dass ab einer molaren Masse von ca. 25 kg/mol das gemessene
spezifische Volumen konstant bleibt. Somit schlussfolgern sie, dass auch die Glasüber-
gangstemperatur bis zu M = 25 kg/mol eine Funktion der molaren Masse ist, aber für
steigende molaren Massen konstant bleibt. Somit wird vor allem bei kleinen molaren
Massen das spezifische Volumen durch den Einfluss der Endgruppen entscheidend be-
einflusst [26]. Um den Effekt der Glasübergangstemperatur erklären zu können, gehen
Fox und Flory [26] von einem Fluid aus, welches aus harten unelastischen Segmenten
besteht. Beim Abkühlen dieses Fluids und der Näherung an die Glasübergangstempe-
ratur wird die Struktur kompakter und das frei zugängliche Volumen nimmt ab. Wenn
schließlich TG erreicht ist, sind die Segmente so dicht gepackt, dass deren Mobilität
quasi vernachlässigbar und somit das Fluid glasartig und fest ist. Nach Fox und Flory
[26] setzt sich das Gesamtvolumen additiv aus dem freien Volumen und dem besetzten
Volumen zusammen. Das freie Volumen ist konstant bei Temperaturen unterhalb von
TG und hängt weder von der Molmasse noch von der Temperatur ab. Hieraus ergibt
sich auch die Bezeichnung des iso-freien Volumens (iso-free volume), welches von
Fox und Flory [26] aus deren experimentellen Daten und den Volumen-Temperatur-
Abhängigkeiten von Polystyrol abgeleitet ist und in vielen Veröffentlichungen (z.B.
[27]) genutzt wird.
Im Zusammenhang mit Untersuchungen zur Glasübergangstemperatur wird häufig die
Viskosität η und deren Abhängigkeit von der Temperatur betrachtet, da allgemein
TG bei η = 1012 Poise definiert wird [26]. Williams, Landel und Ferry (WLF) ver-
öffentlichten zur Temperaturabhängigkeit der Viskosität eine universelle empirische
Gleichung für glasbildende Stoffe [28]. Sie beziehen sich in ihrer Arbeit auf die Er-
kenntnisse von Fox und Flory [26] und sehen die Veränderung im freien Volumen als
Ursache für die Abhängigkeit der Viskosität und Relaxationszeiten τ von der Tempe-
ratur. Unter Berücksichtigung experimenteller Daten (u.a. von [26]), bei denen sich
Viskositäten oder Relaxationszeiten im gleichen Maß mit der Temperatur ändern, füh-
ren Williams et al. [28] eine Referenztemperatur Ts ein, welche ca. 50 K oberhalb von
TG liegt. Mittels zwei empirischer Konstanten c1,c2 können sie somit das Relaxati-
onsverhalten über einen Verschiebungsfaktor aT = τ(T )/τ(TS) im Verhältnis zu der
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Dieser Zusammenhang wird auch als Temperatur-Frequenz-Äquivalenz bezeichnet und
ist in der Lage Relaxationszeiten in der Nähe des Glasübergangs für viele Stoffe über-
einstimmend beschreiben zu können [28, 29]. Nach den Arbeiten von Fox und Flory
[26] und Williams et al. [28] entwickelten Cohen und Turnbull [30–32] die Theorie,
dass das freie Volumen die Ursache für den Glasübergang ist weiter. Ausgehend von
der Beobachtung, dass nicht alle Flüssigkeiten kristallisieren und das Volumen amor-
pher Stoffe auch bei geringen Temperaturen größer ist als bei Kristallinen, nehmen
auch Cohen und Turnbull an [30–32], dass in amorphen Materialien ein freies Volu-
men vorhanden ist. Für ihren [30–32] modellhaften Ansatz des Glasübergangs nut-
zen sie niedermolekulare Stoffe und gehen nicht konkret auf Polymere ein. Cohen
und Turnbull [30–32] führen dabei den Glasübergang als Phänomen an sich allein auf
die Temperaturabhängigkeit des freien Volumens zurück. Mit steigender Temperatur
nimmt das Volumen zu und erreicht bei TG ein notwendiges Volumen, welches die Dif-
fusion der Teilchen in Leerstellen ermöglicht. Aufgrund der Volumenzunahme gehen
sie auch von einer Erhöhung der Entropie aus, gehen auf diesen Fakt aber nicht weiter
ein [32]. Das freie Volumen v f ist hierbei die Differenz des gesamten Molvolumens
v und des Molvolumens v0 bei T = 0 K [33], letzteres berücksichtigt den minima-
len Platzbedarf bei der dichtesten Packung. v beschreibt das gesamte zur Verfügung
stehende Volumen in Abhängigkeit von den Wechselwirkungen und ist temperatur-
abhängig, sodass bei steigender Temperatur das zugängliche freie Volumen zunimmt
und somit ein Glasübergang möglich ist. Cohen und Turnbull schließen in ihrer Theo-
rie zum Glasübergang aus, dass für diesen Diffusionsprozess eine Aktivierungsenergie
benötigt wird [31, 32] und sehen es als eine homogene Phase [32]. Eine direkte Be-
rechnung der Glasübergangstemperatur ist mit den theoretischen Ansätzen von Cohen
und Turnbull [30–32] nicht möglich [22]. Die Freie-Volumen Theorie zur Beschrei-
bung des Glasübergangs wurde bis heute von weiteren Autoren, so unter anderem [27,
33–37] aufgegriffen und weiterentwickelt, dies soll aber hier nicht im Detail betrachtet
werden.
2.3.2 Entropiebasierte Betrachtung des Glasübergangs
Bereits in den 1930er Jahren hat Simon [10] in seiner Veröffentlichung über das nernst-
sche Wärmetheorem die Glasübergangstemperatur mit der Thermodynamik verknüp-
fen können. Wenig später veröffentlichte Tammann eine umfassende Beschreibung des
Glaszustands [11]. Dort untersuchte er bereits strukturelle Phänomene, welche im Zu-
2 Stand der Literatur 13
sammenhang mit dem Glasübergang auftraten. Zusammenfassend konnte Tammann
bereits die Abhängigkeit der Glasübergangstemperatur von der Abkühlrate feststellen.
Außerdem nahm er bereits an, dass alle Flüssigkeiten in einen glasartigen Zustand,
abhängig von der Kühlrate, überführt werden können [11].
Abbildung 2.5: Darstellung des Kauzmann-Paradoxons in einem Entropie-Temperatur
Diagramm. Der Verlauf der Entropie einer Flüssigkeit (durchgezogene
Linie) würde bei einer Extrapolation (gepunktet) die Entropie eines
Kristalls (gestrichelt) bei TK schneiden und negativ werden. TM ist die
Schmelztemperatur (nach [38] und [39]).
Kauzmann setzte sich intensiv mit dem Phänomen des Glasübergangs auseinander
[38] und ist dabei auf einen Widerspruch gestoßen, dem sogenannten Kauzmann-
Paradoxon. Dieses tritt beim Vergleich der Entropie von einer Flüssigkeit und eines
entsprechenden Kristalls auf und ist schematisch in der Abbildung 2.5 dargestellt.
Die Entropie von der Flüssigkeit ist definitionsgemäß höher als vom festen Kristall,
da mehr Konfigurationen möglich sind. Beim Abkühlen ändert sich die Entropie der
Flüssigkeit oberhalb von TG aber wesentlich stärker als im Kristall und eine Extra-
polation der Entropie der unterkühlten Flüssigkeit würde mit einer negativen Entropie
einhergehen. Dieser Widerspruch wurde in der weiteren theoretischen Betrachtung des
Glasübergangs immer wieder aufgegriffen und diskutiert (z.B. [40]). Allgemein spricht
man von der Kauzmann - Temperatur TK , wenn die Temperatur erreicht ist, für die
die Entropien eines unterkühlten flüssigen und eines kristallinen festen Stoffes gleich
wären [38]. Somit ist ausgeschlossen, dass eine Betrachtung der Glasübergangstempe-
ratur als reiner Gleichgewichtsvorgang erfolgen kann, sondern es als ein irreversibler
thermodynamischer Vorgang angesehen werden muss.
Gibbs und DiMarzio [41] haben gegen Ende der 1950er versucht Jahre den Glasüber-
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gang erstmals analytisch zu beschreiben und in Einklang mit experimentellen Daten
darzustellen. Dabei nutzten sie die Gittertheorieansätze von Flory [42] und erweiterten
diese um Leerstellen, um dem System eine Art Flexibilität zur ermöglichen. Sie ge-
hen von einem Phasenübergang zweiter Ordnung aus und sehen den Glasübergang mit
„Gleichgewichtseigenschaften“, welche aber nicht allein über eine Gleichgewichts-
theorie erklärt werden kann. Beim Abkühlen nehmen die möglichen Konfigurationen
im Gitter sowie das zugängliche Volumen ab, damit haben amorphe Systeme ab einer
bestimmten Temperatur T2 einen Grundzustand erreicht. Diese Temperatur T2 stellt
eine Art unteres Limit des Glasübergangs dar und dieser ist somit nicht kinetischer
sondern thermodynamischer Natur. Gibbs und DiMarzio [41] gehen davon aus, dass
somit die möglichen Konfigurationen, also die Entropie bei T2, zu Null werden muss.
Diese wird aber erst nach quasi unendlicher Zeit erreicht und ist somit nicht experi-
mentell bestimmbar. Mit der Definition einer minimal möglichen Entropie bei T2 nach
Gibbs und DiMarzio [41] umgehen sie das Kauzmann-Paradaxon [38], da sie durch das
Einführen von T2 mit ihrer Theorie keine negative Entropie beschreiben. Eine direkte
Möglichkeit zur Berechnung der Glasübergangstemperatur nach Gibbs und DiMarzio
ist in [41] nicht gegeben.
Aufbauend auf den Veröffentlichungen von Gibbs und DiMarzio [41] und Williams,
Landel und Ferry [28] entwickelten Adam und Gibbs [12] 1965 eine Theorie zur Be-
schreibung des Glasübergangs, wobei sie kinetische und entropische Effekte vereinen.
Adam und Gibbs [12] führen CRR (Cooperatively rearranging regions) ein, da bei der
Theorie des freien Volumens zur Beschreibung des Glasübergangs [28, 30–32], gera-
de Polymere nicht über die Umlagerung von Segmenten beschrieben werden können.
Dies sind kleine Bereiche, besetzte und unbesetzte Nachbarplätze der Segmente, in
denen unterschiedliche Konfigurationen möglich sind. Das heißt, es kann zu Platz-
wechseln der Segmente mit unbesetzten Gitterplätzen kommen. Die Berechnung der
temperaturabhängigen Relaxationszeiten erfolgt über die Bestimmung der CRR in Ab-
hängigkeit der Segmentzahl. Die Wahrscheinlichkeit W (T ), dass es zu einer Umlage-
rung dieser CRR kommt, kann hierbei in Form einer Arrhenius-ähnlichen Gleichung
geschrieben werden [12]:








W (T ) ist der Kehrwert der Relaxationszeit. ∆ν beschreibt die zu überwindende Ener-
giebarriere, also eine Aktivierungsenergie, und A wird als Frequenzfaktor bezeichnet.
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Der Frequenzfaktor wird als temperaturunabhängig angenommen [12]. Die konfigu-
relle Entropie sc wird über die Differenz der Wärmekapazitäten in der Flüssigkeit und
dem Glas bestimmt, wobei diese als nicht temperaturabhängig angenommen wird. Die
Entropie s∗c stellt eine Art Minimalentropie dar, welche nötig ist damit sich überhaupt
CRR bilden können und wird hier als eine universelle Größe angesehen. Es wird ge-
zeigt, dass die Theorie von Adam und Gibbs [12] der WLF-Gleichung entsprechend
aufgetragen werden kann. Die Berechnung der Aktivierungsenergie und der konfigu-
rellen Entropie nach dem Ansatz von Adam und Gibbs [12] wurde von Dudowicz et
al. [13] in einer Veröffentlichung 2008 aufgegriffen. Diese Ergebnisse finden sich im
Kapitel 3.1 wieder. Dort wird die GET (Generalized Entropy Theory) [13] beschrie-
ben, welche es ermöglicht mithilfe der Entropie und der Dichte, als Entropiedichte
bezeichnet, die Glasübergangstemperatur zu berechnen.
2.3.3 Empirische Korrelationen zur Berechnung der
Glasübergangstemperatur in Polymerblends und Copolymeren
Zur Bestimmung der Glasübergangstemperatur von Polymermischungen und Copo-
lymeren werden viele empirische und semi-empirische Ansätze in der Literatur, z.B.
[18, 19, 43], angewendet. Gemeinsamkeit der einzelnen Gleichungen ist hierbei, die
Eigenschaft in der Mischung aus den Glasübergangstemperaturen der Reinstoffe TGi
vorherzusagen. Im Folgenden werden drei viel genutzte Ansätze aus der Literatur et-
was ausführlicher betrachtet.
Gordon-Taylor Gleichung Zur Beschreibung des Glasübergangs in Copolymeren
nutzten Gordon und Taylor [18] die Annahme, dass sich das Gesamtvolumen ideal, al-
so additiv, verhält. Sie betrachten rein amorphe Polymere und sehen den Glasübergang
als Übergang zweiter Ordnung an. Gordon und Taylor definieren TG des Copolymers
über die Glasübergangstemperatur der Comonomere TGi, dem Comonomermassen-
bruch wi und führen noch einen Parameter κ ein. Dieser Parameter wird physikalisch
als Verhältnis der Differenzen der einzelnen Ausdehnungskoeffizienten zueinander ge-
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Da nicht für alle betrachteten Systeme die experimentellen Daten der einzelnen Aus-
dehnungskoeffizienten zugänglich sind, passen Gordon und Taylor in diesem Fall κ an
die Glasübergangstemperaturen des Copolymers an [18]. Im weiteren Verlauf wurde
die Gordon-Taylor Gleichung vor allem auch zur Berechnung der Glasübergangstem-
peratur in Polymerblends benutzt [44], wobei hier der Parameter κ nur an experimen-
telle Daten angepasst wird.
Fox Gleichung Die Berechnung von sehr ähnlichen Polymeren in Mischungen oder










Fox [43] nutzt somit nur die Reinstoffeigenschaften und keinen weiteren anpassbaren
Parameter. Es können Glasübergangstemperaturen in Blends zwar komplett prädiktiv
bestimmt werden, jedoch treten große Abweichungen zu den experimentellen Daten
auf [45].
Kwei-Gleichung Um komplexere Mischungen mit stärkeren Wechselwirkungen,
z.B. der Einfluss der Wasserstoffbrücken in Polymethylmethacrylat (PMMA), mit ei-
ner Gleichung beschreiben zu können, erweiterte Kwei [19] die Gordon-Taylor Glei-





Der Parameter q soll hierbei den Anteil der sich bildenden Wasserstoffbrückenbin-
dungen beschreiben und wird an experimentelle Glasübergangstemperaturen der Mi-
schung angepasst. Kwei [19] untersuchte unterschiedlich strukturierte PMMA-Polymere
(syndio- und isotaktisch) und schlussfolgerte, dass Wasserstoffbrückenbindungen die
Ursachen für unterschiedlichen Glasübergangstemperaturen in PMMA - Polymermi-
schungen sind. Des Weiteren ist es mit der Kwei-Gleichung möglich, ein s-förmiges
Verhalten, also nicht nur positive oder negative Abweichungen von der gewichteten
Glasübergangstemperatur der Mischung, beschreiben zu können [19].
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2.4 Thermodynamische Grundlagen und
Zustandsgleichungen
Insbesondere die exakte Beschreibung von Phasengleichgewichten ist in der Indus-
trie unabdingbar, um Prozesse richtig zu planen, auszulegen und zu optimieren. In der
Thermodynamik spricht man von einem Phasengleichgewicht, wenn sowohl Druck P,
als auch Temperatur T und das chemische Potential µi einer Komponente i in beiden
Phasen gleich sind. Neben dem Prinzip der Energieerhaltung (1. Hauptsatz der Ther-
modynamik) ist die Betrachtung der Entropie bzw. des zweiten Hauptsatzes essentiell
zur Analyse eines Prozesses. Erst mithilfe der Entropie kann gesagt werden, ob ein
Vorgang oder Prozess freiwillig abläuft oder nicht. Somit gilt bei einem freiwilligen
Prozess, dass die Entropie S im Gleichgewicht maximal und die innere Energie U mi-
nimal ist. Der Zusammenhang zwischen der Entropie und der inneren Energie kann
über thermodynamische Funktionen ausgedrückt werden. Dafür wird zusätzlich die
Enthalpie H =U +PV eingeführt, wobei V das Volumen ist. Somit kann entweder die
freie Energie F (auch Helmholtz-Energie) F = U − T S oder die freien Enthalpie G
(auch Gibbs-Energie) G = H −T S diesen Zusammenhang darstellen. H,U,F und G
werden auch als thermodynamische Potentiale bezeichnet. Aus diesen thermodynami-
schen Potentialen kann wiederum das chemische Potential als partielle Ableitung nach
der Stoffmenge, unter Berücksichtigung der jeweiligen konstant gehaltenen Größen,
berechnet werden. Die Änderung der Zustandsvariabeln P,T,µi sind nicht unabhängig
voneinander und über den Gibbs-Duhem Ausdruck festgelegt, wobei ni die Stoffmenge
der Komponente i darstellt:
dG = SdT −V dP+∑nidµi = 0 (2.6)
Werden nun Ein- oder Mehrstoffsysteme unter isobaren und isothermen Bedingun-
gen untersucht, vereinfacht sich die Gleichung 2.6 zu ∑nidµi = 0. In dieser Arbeit
werden nur Flüssig-Flüssig Gleichgewichte (liquid-liquid equilibrium - LLE) unter-
sucht und können durch Aufstellen der genannten Phasengleichgewichtsbedingungen
mit der Zuhilfenahme einer Zustandsgleichung berechnet werden. LLE’s von binären
Polymermischungen oder Polymer-Lösungsmittelmischungen können, wie in der Ab-
bildung 2.6 als Funktion von der Konzentration xi dargestellt, aussehen. Entmischende
Systeme enthalten einphasige und zweiphasige Bereiche, wie in der Abbildung 2.6
gekennzeichnet ist. Es wird unterschieden zwischen einer oberen kritischen Entmi-
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schungstemperatur (Upper Critical Solution Temperature- UCST) und einer unteren
kritischen Entmischungstemperatur (Lower Critical Solution Temperature- LCST). Es
gibt aber auch System mit zwei kritischen Punkten (Abbildung 2.6 c) oder ohne kriti-
schen Punkt (Abbildung 2.6 d) .
Abbildung 2.6: Flüssig-Flüssig Gleichgewichte binärer Systeme mit Kennzeichnung
der ein- und zweiphasigen Bereichen und des kritischen Punktes ?:
a) UCST-Verhalten, b) LCST -Verhalten, c) zwei kritische Punkte, d)
System ohne kritischen Punkt.
Zustandsgleichungen (Equation of State - EOS) sind in der Thermodynamik ein sehr
wichtiges Werkzeug zur Charakterisierung von Stoffen, ihren Eigenschaften und der
allgemeinen thermodynamischen Beschreibungen von Zuständen. Seit der ersten Dar-
stellung realer Gase mittels der Van-der-Waals Gleichung wurden verschiedene Zu-
standsgleichungen in Abhängigkeit von ihrem Bezugssystem entwickelt. Sie haben
alle den Vorteil, dass die Größen: Druck, Volumen, Temperatur und die Zusammenset-
zung direkt miteinander verknüpft sind.
Um Polymere und deren Größenunterschiede thermodynamisch beschreiben zu kön-
nen, haben Flory [46] und Huggins [47] Anfang der 1940er Jahre, gleichzeitig aber un-
abhängig voneinander, eine Theorie die heute als FH-Theorie bekannt ist, aufgestellt.
Sie unterteilen die Polymere in Segmente und ordnen diese zusammen mit niedermo-
lekularen Stoffe auf einem Gitter an, um die Entropie beschreiben zu können. Die Po-
lymersegmente sind kovalent miteinander verbunden, somit gibt es nur eine bestimmte
mögliche Anzahl von Konfiguration auf einem Gitter, welche über die statistische Me-
chanik berechnet werden. Generell gelingt eine Beschreibung von Polymer-Polymer
und Polymer-Lösungsmittel Phasengleichgewichten [48] mit der FH-Theorie. Durch
das Einführen eines FH - Wechselwirkungsparameters von Flory [46] und Huggins
[47] kann die gegenseitige Beeinflussung der jeweiligen Segmente wiedergegeben und
reale Mischungen können beschrieben werden. Dieser Wechselwirkungsparameter wur-
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de in Weiterentwicklungen der FH-Theorie als temperatur- und konzentrationsabhän-
giger Parameter formuliert [49], sodass eine verbesserte Beschreibung von Phasen-
gleichgewichten möglich ist.
Flory et al. [50] haben 1964 bereits eine Zustandsgleichung aufgestellt, welche auf die
FH-Theorie zurückzuführen und somit auch eine Gittertheorie ist. Eine weitere Zu-
standsgleichung auf Grundlagen der FH-Theorie ist die Sanchez-Lacombe Zustands-
gleichung SL-EOS [20, 51, 52]. Durch das Einführen von Löchern bei der SL-EOS
werden neben den Polymersegmenten und dem Lösungsmittel auch Leerstellen be-
rücksichtigt. Somit kann auch die Kompressibilität von Stoffsystemen berücksichtigt
und vor allem Systeme bei hohen Drücken beschrieben werden [53, 54]. Obwohl das
Einführen von Löchern schon bei Flory et al. [50] erfolgte, setzte sich die SL-EOS
im weiteren Verlauf zur Beschreibung von Polymerlösungen durch. Die SL-EOS hat
sich nicht nur bei der Beschreibung von Polymer-Polymer Phasengleichgewichten [55]
bewährt, sondern kann auch für niedermolekulare Stoffe verwendet werden, sodass
Polymer-Lösungsmittel Gleichgewichte berechnet werden können [56]. In dieser Ar-
beit findet die SL-EOS in ihrer Grundform [51] ihre Anwendung. Dennoch gibt es seit
ihrer Veröffentlichung einige Weiterentwicklungen (z.B. Sanchez und Balasz [55] oder
Heidemann et al. [57, 58]). Heidemann et al. [57, 58] veröffentlichten die MSL- EOS
(Modified Sanchez Lacombe- EOS). Hierbei wird die SL-Theorie abgewandelt indem
die Parametrisierung aufbauend auf einer Volumentranslation erfolgt, damit ist eine
verbesserte Beschreibung von Flüssigdichten [57] möglich.
Auch die Lattice-Cluster Theorie (LCT), welche von Freed [59] entwickelt wurde, ist
eine Erweiterung der Gittertheorie von Flory [46] und Huggins [47]. In der LCT [59]
ist es möglich, die Struktur von Molekülen, insbesondere Polymerketten, bei der Be-
rechnung von Phasengleichgewichten oder stofflichen Eigenschaften mit einzubezie-
hen. Spätere Erweiterungen der LCT von Freed et al. [60, 61] berücksichtigen zudem
Kettenflexibilitäten in Polymeren.
Eine weitere Möglichkeit Polymere und ihre Eigenschaften beschreiben zu können,
stellen sogenannte Störungstheorien dar. Das bekannteste Beispiel ist hierfür die SAFT-
EOS (Statistical Associated Fluid Theory), welche 1989 von Chapmann et al. [62, 63]
aufgestellt wurde. Die Beschreibung realer Fluide erfolgt als Abweichung zum idea-
len Gas. Die Störungstheorien beruhen auf der Annahme, dass eine Referenzflüssig-
keit als harte Kugel dargestellt wird. Unterschiede dazu können über weitere Beiträge
in Form von anziehenden und abstoßenden Wechselwirkungen als Störungen addiert
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werden. Es werden bei der SAFT-EOS insbesondere Assoziationen, aber auch Abwei-
chungen zu harten Kugeln, durch den Einfluss von kovalenten Bindungen berücksich-
tigt. Im weiteren Verlauf rechneten auch Huang und Radosz [64] mit der SAFT-EOS
und veröffentlichten einen Datensatz mit Reinstoffparametern, so unter anderem auch
für Polymere und deren Mischungen. Die Pertubed Chain-SAFT-EOS, auch PC-SAFT,
wurde von Gross und Sadowski [21] aus der SAFT-EOS entwickelt, wobei hier eine
harte Kette als Referenzmodell dient. Mithilfe von PC-SAFT gelingt die Beschreibung
von Polymerlösungen in dampf-flüssig, flüssig-flüssig und fest-flüssig Phasengleich-
gewichten [65, 66]. Gross et al. [67] erweiterten zudem die PC-SAFT 2003 um einen
„Bindungsterm“, sodass auch alternierende Copolymere und deren Mischungen be-
schrieben werden können. Weitere Alternativen zur PC-SAFT-EOS, welche zur Be-
rechnung von Polymeren genutzt wurden, sind SAFT-VR [68], sPC-SAFT [69] und
soft-SAFT [70]. Diese Gleichungen werden in dieser Arbeit aber nicht weiter berück-
sichtigt.
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3 Theoretische Grundlagen
3.1 Generalized Entropy Theory
Aufbauend auf den Ideen von Gibbs und DiMarzio [41] und Adam und Gibbs [12] ent-
wickelten Dudowicz et al. [71–73] erste Ansätze zur theoretischen Beschreibung des
Glasübergangs und schließlich eine umfassende Theorie [13]. Die Generalized Entro-
py Theory of Glass Formation (GET) wurde 2008 von Dudowicz et al. [13] veröf-
fentlicht. Zur Berechnung des Glasübergangs nutzen Dudowicz et al. [13] hierbei die
LCT [59]. Vor allem zur Betrachtung des Glasübergangs nutzen Dudowicz et al. [13]
aus, dass sie mit der LCT die Flexibilität von Polymerketten beschreiben können und
unterscheiden deswegen oft zwischen flexiblen (F-F) und semiflexiblen (F-S) Polyme-
ren. Um die theoretische Betrachtung des Glasübergangs nach Dudowicz et al. [13]
zunächst mit experimentellen Daten bestätigen zu können, wird in dieser Arbeit haupt-
sächlich die Sanchez-Lacombe Zustandsgleichung (Abschnitt 3.2), aber auch die PC-
SAFT-EOS (Abschnitt 3.3) zur Beschreibung der Thermodynamik des Glasübergangs
genutzt. Diese beiden Zustandsgleichungen werden viel häufiger als die LCT für die
thermodynamische Beschreibung von Polymeren angewandt, sind jedoch in der hier
genutzten Form, nicht in der Lage Seitenkette oder Flexibilitäten von Polymeren zu
berücksichtigen.
3.1.1 Allgemeine Beschreibung der GET
In der GET vereinen Dudowicz et al. [13], wie Gibbs und Adam [12] zuvor, die Re-
laxationszeit τ und die Entropie zur Berechnung der Glasübergangstemperatur. Die
Besonderheit bei der GET ist, dass hier die Entropie nicht wie sonst oft auf Mol oder
Masse bezogen wird, sondern auf das Volumen. Da sich die Dichte aus dem Kehrwert
des Volumens ergibt, wird hier von einer Entropiedichte (sρ), also dem Produkt von
Dichte und Entropie ausgegangen. Daraus ergeben sich andere Betrachtungsmöglich-
keiten und unterschiedliche Temperaturabhängigkeiten der Entropiedichte hinsichtlich
des Glasübergangs. Insgesamt ist mit der GET die Beschreibung des Glasübergangs
als Verknüpfung der beiden Theorien, welche auf das freie Volumen [30–32] und auf
den entropiebasierten Ansatz [12, 41] zurückzuführen sind, gelungen.
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In Abbildung 3.1 ist die Entropiedichte bei konstantem Druck im Vergleich zur Entro-
pie für flexible und semiflexible Polymere aufgetragen. Hierbei wird jeweils von der
Gesamtentropie des Polymers ausgegangen. Die Entropie allein zeigt ein monoton stei-
gendes Verhalten mit der Temperatur, dies folgt auch aus dem zweiten Hauptsatz der
Thermodynamik. Durch den Einfluss der Dichte in der Entropiedichte ergibt sich aber
ein Maximum im Verlauf der Entropiedichte, da die Dichte bei konstantem Druck mit
steigender Temperatur abnimmt. Die Entropie und Entropiedichte des flexiblen Poly-
mers sind nicht nur vom absoluten Wert her höher, sondern zeigen auch eine größere
Temperaturabhängigkeit und besitzen somit eine geringe Glasübergangstemperatur im
direkten Vergleich zu semiflexiblen Polymeren.
Abbildung 3.1: Charakteristische Temperaturen, welche bei der Beschreibung des
Glasübergangs bei P = 1,01 bar auftreten. Hierbei ist die Entropie-
dichte (—) und die Entropie (- -) über der Temperatur aufgetragen. Es
wird zwischen F-F (flexibel) und F-S (semiflexibel) Polymeren unter-
schieden. TG ist die Glasübergangstemperatur, T0 ist das untere Limit
und TA das obere Limit des Glasübergangs. TI stellt den Wendepunkt
der Entropiedichte dar. (Abbildung nach [71])
Es ist auch deutlich in der Abbildung 3.1 erkennbar, dass die Entropiedichte nicht
allein zur Beschreibung des Glasübergangs ausreicht, da deren Verlauf an der Glas-
übergangstemperatur keine Unstetigkeit, Extrema, etc. aufweist.
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Durch die Betrachtung der Entropiedichte ergeben sich weitere charakteristische Tem-
peraturen, welche zur Berechnung der Glasübergangstemperatur TG benötigt werden.
In Abbildung 3.1 ist neben TG noch T0, TI und TA gekennzeichnet. T0 stellt eine Art un-
teres Limit des Glasübergangs dar, wie es auch schon bei Gibbs und DiMarzio [41] bei
der entropischen Betrachtung des Glasübergangs mit T2 beschrieben wurde. Im Gegen-
satz dazu ist TA die Arrheniustemperatur und quasi ein oberes Limit des Glasübergangs,
oberhalb von dieser Temperatur zeigt der Verlauf der Relaxationszeit τ eine Arrhenius-
abhängigkeit. In kristallinen oder teilkristallinen Stoffen liegt die Schmelztemperatur
in der Nähe von TA [13]. Die Crossover Temperatur TI beschreibt die Wendepunktstem-
peratur der Entropiedichte. Die Berechnung dieser charakteristischen Temperaturen T0,
TI und TA erfolgt mit der Entropiedichte (sρ) und deren Ableitungen:










= 0 → Tl (3.2)
Die Bestimmung von TG erfolgt ganz allgemein über einen arrhenius-ähnlichen An-
satz. Zur Berechnung muss dabei die folgende Gleichung für eine Temperatur (T = TG)
gelöst werden:








τ0 ist hierbei eine Konstante, welche bei 10−13 s liegt und ein Hochtemperaturlimit,
also eine maximale Relaxationszeit der Polymerketten darstellt. Die Relaxationszeit τ
für die Glasübergangstemperatur liegt typischerweise bei 100 s. Dabei bewegen sich
die Ketten quasi so langsam in ihren Ausgangszustand zurück, dass von einem festen
glasartigen Stoff ausgegangen wird. Die Entropiedichte (sρ)∗ ist ein Skalierungsfaktor,
welcher zur Entdimensionierung des Terms genutzt wird und physikalisch das Maxi-
mum der Entropiedichte (Abbildung 3.1) darstellt, also das obere Limit des Glasüber-
gangs bei TA. Die Aktivierungsenergie ∆E wird in der GET über einen empirischen
Koeffizienten k [71] mit der Crossover Temperatur TI und der Boltzmann-Konstante
kB bestimmt:
∆E = k ·kBTI (3.4)
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Der empirische Koeffizient k in Gleichung 3.4 wird in [72] als universelle Größe
k = 6 angegeben. Im Vorfeld [74] wird auch der Bereich (= 7± 1) im Zusammen-
hang mit molekulardynamischen Simulationen zur Berechnung von TG mit der Moden-
Kopplungs Theorie [75] als Koeffizient gegeben. Die Bestimmung dieses Koeffizienten
erfolgt meist bei hohen Temperaturen. Da gerade Polymere in hohen Temperaturbe-
reichen nicht immer stabil sind und sich bereits davor zersetzen können, wurden bei
Dudowicz et al. [13] für Polymere Abschätzungen bei moderaten Temperaturen ge-
macht. Zudem wurden in molekulardynamischen Simulationen [76] hinsichtlich der
Aktivierungsenergie in glasbildenden Modellsystemen nur niedermolekulare Systeme
betrachtet, somit ist es schwierig diese Ergebnisse zu verallgemeinern. Dudowicz et al.
[13] schlussfolgern zwar, dass der empirische Koeffizient grob im Bereich der moleku-
lardynamischen Simulationsdaten [76] liegt, vergleichen ihn aber nicht mit experimen-
tellen Daten. Vorteil dieses universellen Koeffizienten ist natürlich eine rein prädiktive
Betrachtungsweise des Glasübergangs, sodass keine weitere Anpassung von Parame-
tern notwendig ist.
Die GET wird zudem von Dudowicz et al. [13] hinsichtlich des Einflusses des Drucks,
der molaren Masse und Struktur (zusätzlicher Einfluss von Seitenketten) der Polymere
auf den Glasübergang untersucht. Hierbei werden vor allem bei letzterem die Vorteile
der LCT genutzt, dass unter anderem der Einfluss der Seitengruppen berücksichtigt
werden kann. Die Abhängigkeit der Glasübergangstemperatur von der molaren Masse
wird als schwach eingestuft [72]. Für den Einfluss des Druckes ergibt sich eine leichte
Verschiebung zu höheren Temperaturbereichen und es wird ein gedämpfter Verlauf der
Entropiedichte bei hohen Drücken beschrieben [13].
3.1.2 GET in Polymerblends
Ob sich Polymersysteme entmischen oder eine homogene Mischung bilden, wird oft
mithilfe der Glasübergangstemperatur bestimmt [77]. Sofern zwei TG gemessen wer-
den können, wird davon ausgegangen, dass es sich um ein System mit Mischungslücke
handelt. Wird nur eine Glasübergangstemperatur im Blend experimentell beobachtet,
wird von einer homogenen Mischung gesprochen. Entgegen dieser Ansicht, veröffent-
lichten Dudowicz et al. [14–16] 2014 eine Theorie zur Beschreibung der Glasüber-
gangstemperatur in homogenen Polymermischungen wobei sie ein und zwei mögli-
che TG theoretisch beschreiben. Hierbei berücksichtigen Dudowicz et al. [14–16] in
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Polymerblends auftretende Konzentrationsfluktuationen. Zur Berechnung dieser Kon-
zentrationsfluktuationen nutzen Dudowicz et al. [14–16] die LCT zusammen mit dem
Kirkwood-Buff Formalismus [17]. Durch die langen Ketten in Polymerblends kommt
es nicht nur am kritischen Punkt in Phasengleichgewichten (dort gehen sie gegen un-
endlich) zu Fluktuationen sondern auch weit entfernt davon. In Folge der Konzen-
trationsfluktuationen und der damit verbundenen Heterogenität können sich auch für
mischbare Polymersysteme zwei Glasübergangstemperatur ergeben [15]. Diese Inter-
pretation bestätigt die Aussage von Lodge et al. [78], dass zwei TG’s nicht unweigerlich
zu heterogenen Polymerblends führen.
Kirkwood-Bu Formalismus Die Kirkwood-Buff Theorie wurde bereits 1951 von
Kirkwood und Buff [17] veröffentlicht und beschreibt eine Möglichkeit zur Verbin-
dung mikroskopischer und makroskopischer Größen unter Verwendung von Paarkor-
relationsfunktionen. Die radiale Paarverteilungsfunktion g(r) beschreibt die Nahord-
nung in Form von Aufenthaltswahrscheinlichkeiten. Dabei wird die mittlere Anzahl
und die Entfernung der jeweiligen Nachbarteilchen bestimmt [79]. Alle Teilchen wer-
den als harte Kugeln mit dem Teilchendurchmesser σ angesehen. In Abbildung 3.2 ist
links schematisch eine Nahordnung von Flüssigkeitsteilchen mit zwei Koordinations-
schalen dargestellt. Um ein Zentralteilchen herum ist von einer ungeordneten Kugel-
packung auszugehen und deswegen unterscheidet sich die lokale Teilchendichte von
der mittleren Teilchendichte [80]. Dieser Unterschied wird durch die radiale Vertei-
lungsfunktion wiedergegeben. Zur Ermittlung der radialen Verteilungsfunktion wird
der Raum um ein Teilchen, in konzentrische Koordinationsschalen geteilt und jedes
Teilchen, welche sich mit seinem Schwerpunkt in diesem Volumen befindet, wird für
die mittlere Teilchendichte zum System dazu gezählt [80]. Um die gesamte mittle-
re Teilchendichte im Abstand r eines Teilchens zu erhalten, werden alle Teilchen des
Systems jeweils als Zentralteilchen betrachtet und dort die jeweiligen lokalen Teilchen-
dichten gemittelt. Auf der rechten Seite der Abbildung 3.2 ist der Verlauf der radialen
Verteilungsfunktion dargestellt. Bis zum Teilchendurchmesser σ ist g(r) Null, da sich
die Teilchen aufgrund ihres Volumens nur bis zu diesem Durchmesser annähern kön-
nen. Umso weiter weg die radiale Verteilungsfunktion vom Zentralteilchen betrachtet
wird, umso größer ist der Abstand zum Zentralteilchens. Aus diesem Grund geht die
lokale Dichte auf den Wert der mittleren Dichte, also die radiale Verteilungsfunkti-
on geht gegen 1. Abhängig von dem Kugeldurchmesser ist eine gewisse Periodizität
der radialen Verteilungsfunktion erkennbar. Die Periodizität von g(r) ist durch die je-
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weilige Teilchengröße bestimmt, sodass g(r) ein Vielfaches von σ ist, und dort die
Teilchendichte größer als in unmittelbarer Umgebung des Teilchens ist [80], wobei die
Amplituden von g(r) abnehmen, je weiter weg das Zentralteilchen liegt.
Abbildung 3.2: Radiale Verteilungsfunktion in Flüssigkeitsteilchen, links schemati-
sche Darstellung der Flüssigkeitsteilchen um ein Zentralteilchen mit
dem Teilchendurchmesser σ , rechts radiale Verteilungsfunktion g(r)
über r für eine Flüssigkeit nach [79].
Die radiale Verteilungsfunktion kann experimentell mittels Beugung von Röntgen-
oder Neutronenstreuung bestimmt werden [80]. In Abhängigkeit vom Betrag des Streu-
vektors q, welcher als Funktion der Wellenlänge und dem Streuwinkel gemessen wird,








Über eine Fouriertransformation kann aus der Gleichung 3.5 die totale Korrelations-










Durch die Integration von h(r) über die Koordinationsschalen wird H als Integral der






Kirkwood und Buff [17] entwickelten eine Methode zur Bestimmung thermodynami-
scher Größen aus den Raumintegralen der radialen Verteilungsfunktion. Für ein binäres
System (Komponente i und Komponente j) leiten sie insgesamt sieben Gleichungen
zur Berechnung des partiell molaren Volumens (Vi,Vj), der isothermen Kompressibi-
lität (κT ), der Ableitung des osmotischen Drucks (∂Π/∂ρ j)T,µi , des chemischen Po-
tentials nach der Partialdichte (∂ µi/∂ρi)P,T bzw. (∂ µ j/∂ρ j)P,T und des Molenbruchs
(∂ µ j/∂x j)T,P her. Dabei treten insgesamt drei unbekannte Integrale in einem binären
System auf: Hii, H j j, Hi j, wobei gilt Hi j = H ji. Außerdem sind die partiell molaren
Größen laut der Gibbs-Duhem Gleichung miteinander verknüpft und somit können
die partiell molaren Volumina und die chemischen Potentiale jeweils nicht unabhängig
voneinander betrachtet werden:



























Knapp drei Jahrzehnte nach Kirkwood und Buff [17] zeigte Ben-Naim [81], dass auch
umgekehrt vorgegangen werden kann. Ben-Naim [81] bestimmte die Raumintegra-
le der totalen Korrelationsfunktion aus thermodynamischen Größen. Es ergeben sich
durch die Gleichungen 3.8 noch vier voneinander unabhängige Gleichungen zur Be-
stimmung der Integrale der Verteilungsfunktion. Der osmotische Druck wird haupt-
sächlich zur Beschreibung von Gleichgewichten in Membranen verwendet, könnte
aber genauso gut hier zur Bestimmung von Hi j genommen werden. In dieser Arbeit
werden die partiell molaren Volumina, die Kompressibilität und die Ableitung des che-
mischen Potentials nach der partiellen Dichte zur Bestimmung der Raumintegrale der
radialen Verteilungsfunktion genutzt. Das heißt mithilfe einer Zustandsgleichung kön-
nen die folgenden thermodynamischen Größen berechnet und daraus wiederum die
Integrale Hi j bestimmt werden. Der genaue Zusammenhang ist wie folgt [17]:
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ρi +ρ2i (Hii−Hi j)
(3.11)
Mit den Gleichungen 3.9, 3.10 und 3.11 können die Integrale nach Kirkwood-Buff, al-
so die Raumintegrale der totalen Korrelationsfunktionen Hii, H j j und Hi j ausgerechnet
werden.
Über die partielle Dichte ρi = ρ ·xi ist die Dichte direkt mit der Konzentration ver-
knüpft und Schwankungen in der Teilchendichte können als Konzentrationsfluktua-
tionen angesehen werden. Zur Berechnung der Konzentrationsfluktuation in Polymer-
mischungen nach Dudowicz et al. [14] wird noch die Korrelationslänge ξ benötigt.
Die Korrelationslänge beschreibt die Längenskala von Konzentrationsfluktuationen
[82]. Das Korrelationsvolumen Vcorr beschreibt die Korrelationslänge im Raum, al-
so Vcorr = ξ 3 und wird nach Dudowicz et al. [16] über die Wurzel der Suszeptibilität







Suszeptibilitäten sind allgemein lineare Antwortfunktionen auf Systeme, welche durch
äußere Störungen aus dem Gleichgewicht gebracht werden und somit deren Relaxati-
onsvorgänge untersucht werden können [79]. In dieser Arbeit stellt die Spinodalbedin-
gung eine Suszeptibilität gemäß den Ausführungen von Dudowicz et al. [14] dar.
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In dieser Gleichung 3.13 sind die Kuhn-Längen lK der einzelnen Komponenten berück-
sichtigt. φ ist der Volumenbruch und φv beschreibt den Anteil am Leervolumen, also
den unbesetzten Gitterplätzen, sodass hier der Einfluss der Kompressibilität geltend ge-
macht wird. φv ist proportional zur Dichte und kann mithilfe einer Zustandsgleichung
berechnet werden.
Die Kuhn-Länge lK ist die statistische Bindungslänge zweier Monomere [22]. Nach
Debye [84] steht lK im direkten Zusammenhang mit dem gemittelten quadratischen
Gyrationsradius einer linearen Kette 〈R2g〉= l2KN/6. Der Gyrationsradius Rg wird häu-
fig zur Beschreibung von Polymerketten insbesondere auch verzweigten Polymeren
genutzt und beschreibt deren räumliche Ausdehnung. Da Polymere keine regelmäßig
geformten Partikel darstellen, sondern quasi ein Zufallsknäuel, wird der gemittelte Ab-
stand der Monomere zum Polymerschwerpunkt als Gyrationsradius ermittelt.
Zur Ermittlung des Gyrationsradius nutzen Dudowicz et al. [14] eine Gittertheorie für
lineare, semiflexible Ketten. Mithilfe des Gyrationsradius können Dudowicz et al. [14]
die Kuhn-Längen bestimmen, um daraus den Gradiententerm (Gleichung 3.13) und
somit das Korrelationsvolumen (Gleichung 3.12) zu berechnen.
Charakteristische Kuhn-Längen können aber auch experimentell bestimmt werden und
sind für einige Polymere in [78] oder [85] tabelliert. Die Kuhn-Längen der folgenden
Polymere in der Tabelle 3.1 werden im Ergebnisteil zur Beschreibung von Konzentra-
tionsfluktuationen genutzt und sind der Literatur [78] entnommen:









Berechnung der lokalen Zusammensetzung Gemäß Dudowicz et al. [14] kön-
nen die Konzentrationsfluktuation mithilfe des Kirkwood-Buff Formalismus [17], also
aus den Integralen der radialen Verteilungsfunktion, dem partiell molaren Volumen,
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der isothermen Kompressibilität und dem Korrelationsvolumen bestimmt werden. Du-
dowicz et al. [14] nutzen den von Shulgin und Ruckenstein [86] bestimmten Ausdruck
zur Beschreibung der lokalen Konzentrationen wie folgt:
ϕii = φi
Hii +Vi−RT κT +Vcorr
φi (Hii +Vi−RT κT )+(1−φi)
(




Analog dazu kann ϕ j j berechnet werden. Diese beiden lokalen Volumenbrüche be-
schreiben die lokalen Konzentrationen in einem binären Polymerblend [14]. φi hinge-
gen ist der allgemeine, globale Volumenbruch.
Abweichend zur GET in reinen Polymeren wird nun die Aktivierungsenergie (Glei-
chung 3.4) in Abhängigkeit von den lokalen Konzentrationen aus Gleichung 3.14 de-
finiert [14]:
∆E ′ = ∆Eiϕii +∆E j(1−ϕii)
∆E ′′ = ∆Ei(1−ϕ j j)+∆E jϕ j j (3.15)
Die Aktivierungsenergie (∆E ′ oder ∆E ′′) wird in Gleichung 3.3 eingesetzt, sodass zwei
mögliche Glasübergangstemperaturen in einem binären Blend TG,1(ϕii) und TG,2(ϕ j j)
berechnet werden können.
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3.2 Sanchez-Lacombe Zustandsgleichung
Die Beschreibung von Fluiden erfolgte von Sanchez und Lacombe [20, 52] mit ei-
nem kompressiblen Gittermodell. Das bedeutet im Gegensatz zur FH-Theorie [46, 47]
werden in der SL-EOS Leerstellen eingeführt. Es werden bei dieser Zustandsgleichung
nur die Wechselwirkungen der Segmente untereinander berücksichtigt. Die Wechsel-
wirkungen der Leerstellen miteinander, sowie die von Leerstelle - Molekülsegmenten,
werden gleich Null gesetzt. Die Wechselwirkungen im Gitter werden hierbei über van-
der-Waals Wechselwirkungen beschrieben, welche proportional zur Dichte sind [52].
Vorteil der SL-EOS ist, dass mit der Gittertheorie sowohl die Beschreibung von Poly-
merketten sowie von kleinen Molekülen erfolgen kann [20, 52]. Der Bezugszustand ist
hierbei nicht der des idealen Gases.
Für die Berechnung von stoffspezifischen Eigenschaften mit der SL-EOS werden je
Reinstoff drei charakteristische Reinstoffparameter (P?, ρ?, T ?) benötigt, die durch
Anpassen an Flüssigdichten oder Dampfdrücke bestimmt werden. Der Energieparame-
ter ε? und das Segmentvolumen v? können direkt aus den Reinstoffparametern berech-
net werden: ε? = R T ?, v? = ε?/P?. Unter Berücksichtigung der reduzierten Größen
(P̃ = P/P?, ρ̃ = ρ/ρ?, T̃ = T/T ?) ergibt sich die in dieser Arbeit genutzten Zustands-
gleichung nach Sanchez-Lacombe wie folgt [52]
ρ̃










r beschreibt die Anzahl der Segmente und kann direkt aus den Reinstoffparametern





In der Gleichung 3.16 ist die Dichte eine Funktion von Druck und Temperatur und so-
mit enthält diese Gleichung 3.16 alle thermodynamischen Informationen eines Fluids.
Die Zustandsgleichung 3.16 ist in der Lage niedermolekulare Systeme [52] wie auch
Polymere [20] zu beschreiben und kann sich für Polymere (da r→∞) folgendermaßen
vereinfachen zu [20]:
ρ̃
2 + P̃+ T̃ [ln(1− ρ̃)+ ρ̃] = 0 (3.18)
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Diese vereinfachte Gleichung 3.18 wird in dieser Arbeit nicht angewendet, sondern
nur die ursprüngliche Zustandsgleichung 3.16.
Binäre Mischung
In dieser Arbeit werden Gemische aus maximal zwei Komponenten betrachtet. Die
dafür genutzten Gleichungen werden somit für den binären Fall exemplarisch ge-
zeigt, können aber natürlich auch für Gemische mit mehr (>2) Komponenten problem-
los erweitert werden. Zur Unterscheidung werden die stoffspezifischen Parameter in
Mischungen mit einem Index (hier i und j) versehen. Für die Berechnung von bi-
nären Mischungen wird ein zusätzlicher Wechselwirkungsparameter ζi j benötigt, der
die Mischungsregel des Energieparameters korrigiert. Dieser Wechselwirkungspara-
meter wird meist an binäre Phasengleichgewichte angepasst und hier in Anlehnung an
Sanchez und Lacombe [51] dimensionslos als Abweichung zum geometrischen Mittel





















Zur Bestimmung der Konzentrationsabhängigkeit wird hier der Volumenanteil φi z.B.
für die Komponente i mittels des Massenbruchs wi und den spezifischen Größen ρ?i





In dieser Arbeit werden flüssig-flüssig Phasengleichgewichte berechnet. Dafür benö-
tigt man das chemische Potential µ , welches über die freie Enthalpie G bestimmt
werden kann. Die freie Enthalpie kann nach der SL-EOS auch in reduzierter Form
G̃ = G/(rNε?) ausgedrückt werden und sieht wie folgt aus [52]:













Das chemische Potential, als partiell molare Größe von G kann nun bestimmt wer-















Zur Berechnung der Binodale, also der Abgrenzung vom stabilen zum metastabilen





i → stoffliches Gleichgewicht
T I = T II → thermisches Gleichgewicht
PI = PII →mechanisches Gleichgewicht
Der Berechnung der Spinodale, also der Abgrenzung vom metastabilen zum instabi-
len Bereich innerhalb der Mischungslücke, kann über die zweite Ableitung der freien
Enthalpie f nach der Konzentration und nach dem Volumen erfolgen, hierbei muss
die Temperatur konstant gehalten werden. Die Spinodalbedingung ist erfüllt, wenn die






































Wenn die Determinante in der Gleichung 3.23 negativ ist, ist die Mischung instabil.
Ist die Spinodalbedingung größer Null, befindet sich das Gemisch im stabilen oder
metastabilen Bereich. In [87] wird gezeigt, dass auch die folgenden Beziehungen zur






































Es handelt sich in Gleichung 3.24 also dann um eine stabile homogene oder metastabile
Phase, wenn die Stabilitätsdeterminante positiv ist. Die Stabilitätsgrenze, also die Spi-
nodalbedingung, kann auch über die freie Enthalpie g dargestellt werden, indem diese
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nach der Konzentration bei konstantem Druck und Temperatur zweimal differenziert






Die freie Energie f wird über das kompressible Gittermodell von Sanchez und Lacom-
be [20, 52] bestimmt [55]:
f =−ρ̃ε?−T s (3.26)
Für die Gleichung 3.26 wird die Entropie s zur Berechnung der freien Energie benötigt.
In dieser Arbeit ist die Entropie somit nicht nur eine wichtige Größe zur Bestimmung
der Spinodalen (Gleichung 3.26 und somit kann die Gleichung 3.23 berechnet wer-
den), sondern wird auch bei der theoretischen Beschreibung des Glasübergangs (Ka-
pitel 3.1) genutzt. Die Berechnung der Gesamtentropie für eine binäre Mischung auf
















Die somit definierte Entropie in Gleichung 3.27 sowie die Dichte aus der Gleichung
3.16 werden in der Gleichung 3.3 zur Berechnung der Glasübergangstemperatur mit
der SL-EOS genutzt.
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3.3 PC-SAFT Zustandsgleichung
Die SAFT Zustandsgleichung [62–64] wurde als Störungstheorie zur Beschreibung
von Assoziationen entwickelt. Sie eignete sich im weiteren Verlauf aber auch zur Be-
schreibung nicht-assoziierender langkettiger Moleküle [88] und wurde somit insbeson-
dere auch zur Berechnung von Polymeren genutzt.
Für die Berechnung von Reinstoffen werden drei spezifische Parameter: σ der Seg-
mentdurchmesser, ε der Energieparameter bzw. die Tiefe des Potentialtopfes und m
die Anzahl der Segmente benötigt. Diese werden meist durch die Anpassung an Flüs-
sigdichten und Dampfdrücke erhalten. Da Polymere keinen Dampfdruck besitzen, er-
geben sich hierbei fehlerhafte Beschreibungen von Phasengleichgewichten, sodass teil-
weise ε an unterschiedliche binäre Dampf-Flüssiggleichgewichte in unterschiedlichen
Lösungsmitteln für das jeweilige Polymer angepasst werden muss [88]. Die PC-SAFT
Zustandsgleichung [21] basiert auf der SAFT Gleichung und liefert analog zu dieser
einen Ausdruck für die freie residuelle Energie f res. Die freie residuelle Energie be-
schreibt die Eigenschaften realer Stoff als Abweichung zum idealen Gas. Die gesamte
freie Energie f eines Systems oder Stoffs kann somit als Summe der einzelnen Beiträ-
ge (ideales Gas und Störungen) wie folgt dargestellt werden:
f = f id + f hc + f disp + f asso︸ ︷︷ ︸
f res
(3.28)
Das ideale Gas wird in Gleichung 3.28 in dem Term f id berücksichtigt. Der Einfluss
der harten Kette (hard chain) wird mit f hc beschrieben, hierbei werden abstoßende
Wechselwirkungen beachtet. Die dispersiven f disp und assoziierenden f asso Kräfte
stellen anziehende Kräfte dar. Zur Beschreibung von assoziierenden Kräften werden
zwei weitere Parameter benötigt, die Wechselwirkungen zwischen den Assoziations-
stellen und das Assoziationsvolumen, welches mit der Reichweite der Assoziation kor-
reliert [63]. Des Weiteren haben Chapman et al. [63] unterschiedliche Assoziationsstel-
len eingeführt, um verschiedene Bindungsmöglichkeiten (z.B. Wasserstoffbrücken) an
Molekülen beschreiben zu können. Huang und Radosz [64] veröffentlichten hierzu ei-
ne Tabelle dieser Assoziationsschemata. Im Rahmen dieser Arbeit werden aber alle
Polymere ohne Assoziation modelliert, sodass hier auf die Beschreibung des Assozia-
tionsterms nicht weiter eingegangen werden soll. Der dispersive Anteil wird bei der
PC-SAFT-EOS von Gross und Sadowski [21] über ein kastenförmigen Potentialtopf
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(square-well) definiert. Da bei PC-SAFT die harte Kette und nicht die harte Kugel be-
trachtet wird, werden hier die Einflüsse bei Betrachtung einer Kette im Vergleich zu
einer einzelnen Kugel unterschieden. Die einzelnen Anteile der freien Energie (Glei-
chung 3.28) können für eine Mischung aus n-Komponenten wie folgt bestimmt werden
[21]. Zunächst wird der Idealanteil f id , der die Mischung idealer Gase beschreibt, über








Der Idealanteil der freien Energie wird mit der Dichte ρ im Beitrag des idealen Gases
und dem Molenbruch xi im idealen Mischungsanteil berechnet. Die Störungen erfolgen
bei PC-SAFT ausgehend vom harte Ketten Anteil f hc indem der Anteil für die harte
Kugel f hs (hard sphere) über den Einfluss der jeweiligen radialen Paarverteilungsfunk-










xi(mi−1) ln(Γhsii ) (3.30)






















Für die Berechnung der freien Energie der harten Kugel in der Gleichung 3.31 wird ζi








ximidli mit l = 0,1,2,3 (3.32)
Hierbei wird ζ3 als reduzierte Segmentdichte oder auch Packungsdichte bezeichnet
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Der von Gross und Sadowski [21] neu formulierte dispersive Anteil der freien Energie


































Die Variablen I1 und I2 stellen die Integrale der radialen Paarverteilungsfunktion dar.











Die in der Gleichung 3.36 auftretenden Größen ai(m) und bi(m), werden durch die
folgenden Korrelationen in den Gleichungen 3.37 und 3.38 zur Beschreibung der dis-
persiven Wechselwirkungen nächster und übernächster Nachbarn definiert:


















Die Konstanten aii und bii in den Gleichungen 3.37 und 3.38 wurden an experimen-
tellen Daten von Alkanketten angepasst. Sie sind universell, unabhängig vom zum be-
schreibenden Stoff, für die PC-SAFT-EOS nutzbar und bei Gross und Sadowski [21]
tabelliert.
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Der Kompressibiltätsfaktor oder auch Realgasfaktor Z beschreibt die Abweichung zum





Z kann mit der PC-SAFT-EOS ähnlich wie die freie Energie als Abweichung zum
idealen Gas durch Addition einzelner Störungsterme [21] berechnet werden, um bei-
spielsweise eine explizite Gleichung für den Druck zu erhalten.
Zur Berechnung binärer Mischungen mittels der PC-SAFT-EOS werden Mischungs-
regeln benötigt, um die Wechselwirkungen der unterschiedlichen Moleküle und deren
Größenunterschiede zu berücksichtigen. Hierbei werden der Segmentdurchmesser σ
und der Energieparameter ε mit einer konventionellen Mischungsregel beschrieben
[21]:
σi j = 0,5(σi +σ j) (3.41)
εi j = (1− ki j)
√
εiε j (3.42)
Der Parameter ki j korrigiert hierbei die Mischungsregel der Energieparameter von zwei
unterschiedlichen Stoffen. Wenn dieser gleich Null ist, handelt es sich um eine rein prä-
diktive Beschreibung der Mischung. Oft ist jedoch eine Anpassung an binäre dampf-
flüssig Daten notwendig, damit eine gute Wiedergabe der experimentellen Daten mög-
lich ist.
Über die freie Energie kann ein System nun vollständig thermodynamisch beschrieben









Beschreibung von Copolymeren mit der PC-SAFT-EOS
Mit der PC-SAFT-EOS können nicht nur Polymere, sondern auch Copolymere be-
schrieben werden [67]. Copolymere werden aus unterschiedlichen Monomereinheiten
in Abhängigkeit von der gewünschten einzustellenden Eigenschaft polymerisiert. Sie
bestehen aus mindestens zwei Monomeren. Der Aufbau kann hierbei von Propf- und
Blockcopolymeren, über alternierend, zu statistisch angeordneten Polymeren variieren
[85]. In Abbildung 3.3 sind mögliche Copolymere schematisch, aus dem Monomomer
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A und B bestehend, dargestellt.
Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des Aufbaus von Copolymeren bestehend
aus den Monomereinheiten A und B (nach [85]).
Mit der PC-SAFT-EOS kann die Struktur von statistisch und alternierend angeordneten
Copolymeren berechnet werden. Zur Beschreibung des Aufbaus des Copolymers wer-
den weitere stoffspezifische Größen benötigt. Für ein Copolymer bestehend aus den
Comonomeren α und β wird ein zusätzlicher Segmentbruch zi,α und ein Bindungsan-
teil Biα,iβ benötigt. Der Segmentbruch berücksichtigt dabei die Anteile des Comono-






Der Bindungsanteil wird je nach Anzahl der jeweiligen Comonomere definiert (Tabelle
3.2). Hierbei wird davon ausgegangen, dass wenn beispielsweise mehr α als β vorhan-
den ist, also zi,α > zi,β , nur α−α und α−β Bindungen auftreten können, aber keine
Bindungen der Art β − β . Im umgekehrten Fall zi,α < zi,β treten dafür keine α −α
Bindungen auf. Wenn ein Copolymer zu gleichen Teilen aus α und β zusammenge-
setzt ist, also zi,α = zi,β , wird davon ausgegangen, dass diese gleichmäßig alternierend
vorliegen und somit nur α −β Bindungen vorliegen. Die Berechnung der Bindungs-
anteile wird in der Tabelle 3.2 dargestellt.
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Tabelle 3.2: Berechnung des jeweiligen Bindungsanteils in Abhängigkeit von dem
Segmentbruch in Copolymeren bei der PC-SAFT-EOS bestehend aus den
Comonomeren α und β [67].
Segmentbruch
(Struktur) Biα,iβ Biα,iα Biβ ,iβ
zi,α > zi,β
(statistisch) 2[zi,β mi/(mi−1)] 1−Biα,iβ −Biβ ,iα 0
zi,α < zi,β
(statistisch) 2[zi,αmi/(mi−1)] 0 1−Biα,iβ −Biβ ,iα
zi,α = zi,β
(alternierend) 1 0 0
Der Segmentbruch zi,α und die Bindungsanteile Biα,iβ können nun in der PC-SAFT-
EOS genutzt werden, um das Copolymer zu beschreiben. Die Bestimmung der freien
residuellen Energie ist, wenn nicht anders angegeben, analog zu der Beschreibung für
Homopolymere bzw. allgemeingültig wie im vorherigen Abschnitt. In dieser Arbeit
werden nur nicht-assoziierende Copolymere berücksichtigt. Assoziationen in Copo-
lymeren können auch unter Berücksichtigung der Segment- und Bindungsanteile be-
schrieben werden [67]. Es werden zudem Mischungsparameter analog zu den Glei-
chungen 3.41 und 3.42 benötigt. Der Wechselwirkungsparameter kiαiβ wird zur Be-
stimmung der Kreuzdispersionswechselwirkungen der unterschiedlichen Segmente an
binäre und ternäre Flüssig-Flüssig oder Dampf-Flüssig Gleichgewichte angepasst [67].












zi,αdli,α mit l = 0,1,2,3 (3.45)





















In Gleichung 3.46 ist das Maximum der radialen Paarverteilungsfunktion Γhs
α,iβ für ein
Copolymer beschrieben. Dieses hat nur eine veränderte Indizierung durch iα, iβ , kann
aber analog zur Gleichung 3.34 (für Γhsi j ) bestimmt werden. Im dispersiven Anteil von
f res finden nun auch die Mischungsparameter εiα jβ und σiα jβ und der Segmentbruch
zi,α bzw. zi,β Anwendung:















































Die Beschreibung von Gleichgewichten mit Copolymeren gelingt mit der PC-SAFT-
EOS und den modifizierten Gleichungen 3.45, 3.46, 3.47 in guter Übereinstimmung
mit experimentellen Daten [67]. Somit spielt nur der Einfluss der molaren Masse in
dem segmentzahlabhängigen Parameter kiαiβ in Copolymeren eine Rolle. Zusätzliche
Temperaturabhängigkeiten treten in der Beschreibung von Copolymeren mit der PC-
SAFT-EOS nicht auf [67].
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4 Ergebnisse und Diskussion
In diesem Abschnitt sollen die Ergebnisse, welche im Rahmen dieser Arbeit entstan-
den sind, präsentiert und diskutiert werden. Der Fokus liegt hierbei in der Anwendung
der Generalized Entropy Theory (GET) zur Beschreibung des Glasübergangs mit ei-
nem thermodynamischen Modell und dem Abgleich der berechneten Ergebnisse mit
experimentellen Daten aus der Literatur.
Zunächst werden die Ergebnisse, welche mit der Sanchez-Lacombe Zustandsgleichung
SL-EOS als thermodynamisches Modell im Zusammenhang mit der GET erzielt wur-
den, dargestellt. Im weiteren Verlauf erfolgt dann die Beschreibung des Glasübergangs
mit der PC-SAFT-EOS im Zusammenhang mit der GET. Sofern nicht anders ange-
geben sind alle Berechnungen bei einem Druck von P = 1 bar erfolgt. Innerhalb der
einzelnen Zustandsgleichungen werden erst Reinstoffsysteme, dann Copolymere und
bei der SL-EOS auch binäre Polymermischungen betrachtet.
4.1 Berechnung der Glasübergangstemperatur mit der
SL-EOS
Zur Berechnung der stoffspezifischen Eigenschaften mit der SL-EOS, werden folgende
Reinstoffparameter (Tabelle 4.1) aus der Literatur [20, 55, 91] genutzt.
Tabelle 4.1: SL-EOS Reinstoffparameter für die in dieser Arbeit beschriebenen Poly-
mere, deren Abkürzungen und die dazugehörige Literaturquelle.
Polymer Abkürzung T ∗ [K] P∗ [MPa] ρ∗ [kg/m³] Ref.
Polystyrol PS 735 357 1105 [20]
Polyvinylmethylether PVME 657 362,7 1100 [55]
Polymethylmethacrylat PMMA 696 503 1269 [20]
Polymethylacrylat PMA 604 514 1263 [91]
Polypropylen PP 627 408 911 [91]
Polyisopren PI 636 395 908 [91]
Polydimethylsiloxan PDMS 476 302 1104 [20]
Polyphenylenoxid PPO 739 517 1161 [91]
Polybutadien PB 628 433 958 [91]
Das Polymer Polybutadien entspricht dem Polyvinylethylen, sodass es in der Literatur
zu unterschiedlichen Bezeichnungen desselbigen Polymers kommen kann.
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In Abschnitt 3.1.1 wurde die Bedeutung der Entropiedichte für die Berechnung der
Glasübergangstemperatur nach Dudowicz et al. [13] erläutert. Aufgrund des Auftre-
tens eines Maximums in der Entropiedichte ist die GET in der Lage den Glasübergang
theoretisch beschreiben zu können. Die Ergebnisse in [13] wurden mit der LCT be-
rechnet. Ob ein ähnlicher Verlauf der Entropie mit einem anderen thermodynamischen
Modell, wie in Abbildung 3.1 auftritt, soll mit der SL-EOS untersucht werden. In Ab-
bildung 4.1 ist die Entropie und die Entropiedichte von Polystyrol über der Tempe-
ratur aufgetragen. Polystyrol wird hierbei mit einer molaren Masse M = 100 kg/mol
berechnet. Da in der SL-EOS meistens reduzierte Größen berechnet werden [51], ist
hier auch die Entropiedichte als Produkt der reduzierten Dichte zur Entropie (ρ̃ ∗ s/R)
aufgetragen, sodass die Entropiedichte als dimensionslose Größe dargestellt ist. Des
Weiteren sind auch die charakteristischen Temperaturen: TA die Arrheniustemperatur
und TI die Crossover Temperatur gekennzeichnet, welche sich gemäß Gleichung 3.1
und 3.2 berechnen lassen.
Abbildung 4.1: Mit der SL-EOS berechnete Entropiedichte (—) und Entropie (· · · ) für
Polystyrol mit den Reinstoffparametern aus der Tabelle 4.1 mit M =
100 kg/mol, Kennzeichnung der berechneten Arrhenius-Temperatur
TA () (Gleichung 3.1) und der Crossover-Temperatur TI (×) (Glei-
chung 3.2).
4 Ergebnisse und Diskussion 45
Die berechnete Entropie für Polystyrol verläuft entsprechend dem zweiten Hauptsatz
der Thermodynamik mit der Temperatur steigend. Ein Vergleich der beiden Abbildun-
gen 3.1 und 4.1 zeigt einen sehr ähnlichen Verlauf der Entropie und der Entropiedichte.
Auch bei der Berechnung der Entropiedichte mit der SL-EOS ergibt sich ein Maxi-
mum bei dem die Arrhenius-Temperatur, also das obere Limit des Glasübergangs [13],
bestimmt werden kann. Die Crossover-Temperatur ist gemäß der Definition in Glei-
chung 3.2, die zweite Ableitung der Entropiedichte mit der Temperatur multipliziert.
Aufgrund der Multiplikation mit der Temperatur ist diese Temperatur offensichtlich
nicht exakt der Wendepunkt der Entropiedichte in Abbildung 4.1, sondern leicht dazu
nach oben verschoben. Die Ergebnisse in Abbildung 4.1 bezüglich der Berechnung der
Entropiedichte mit der SL-EOS entsprechen der Abbildung 3.1, welche mit der LCT
innerhalb der GET [13] berechnet wurde. Somit scheint die SL-EOS eine geeignete
Zustandsgleichung zur Berechnung der Glasübergangstemperatur in Verbindung mit
der GET zu sein.
4.1.1 Glasübergang bei reinen Polymeren
Die Berechnung der Glasübergangstemperatur mithilfe der SL-EOS erfolgt zunächst
durch die Anwendung der Generalized Entropy Theory (Kapitel 3.1) an reinen Po-
lymeren. Die dafür genutzten Reinstoffparameter können der Tabelle 4.1 entnommen
werden.
Die Glasübergangstemperatur kann berechnet werden, indem die Gleichung 3.3 ver-
wendet wird. Zur Bestimmung von TG ist die Aktivierungsenergie ∆E eine stoffspe-
zifische Größe, welche in der GET mit einem empirischen Koeffizienten (Gleichung
3.4) multipliziert wird. Für die Berechnung von TG mit der Sanchez-Lacombe Zu-
standsgleichung hat sich gezeigt, dass hierbei nicht ein empirischer stoffunabhängiger
Koeffizient (oder ein Bereich [74]) sondern ein stoffspezifischer Koeffizient zu wählen
ist. Dieser Parameter k (Gleichung 3.4) wird an die experimentelle Glasübergangs-
temperatur des jeweiligen reinen Polymers angepasst. Hersteller geben normalerweise
die Materialspezifikationen, darunter auch die Glasübergangstemperatur, der Polymere
mit an, sodass diese Daten verfügbar sind.
Zur Berechnung der Glasübergangstemperatur in reinen Polymeren wurden die Para-
meter k der Tabelle 4.2 an die experimentellen Daten aus der Literatur [92–110] ange-
passt. Die Werte aus der Literatur wurden arithmetisch aus den gegebenen Quellen bei
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hohen Molmassen gemittelt (PDMS, PB2, PI, PP, PMA, PMMA, PMMA1, PS, PAN,
PPO) oder der Parameter k wurde an den höchsten Wert der Glasübergangstemperatur
in der Literatur (PB1, PVME, PMMA3) angepasst. Für PMMA2 ist nur ein Messwert
vorhanden, sodass keine weitere Mittelung notwendig ist.
Tabelle 4.2: An experimentelle Daten aus der Literatur angepasste Werte des empiri-
schen Koeffizienten k (Gleichung 3.4) zur Berechnung der Glasübergangs-
temperatur.
Polymer TG [K] Ref. k TG [K]
(experimentell) (berechnet)
PDMS 144,4 [92] 2,5 144,1
PB1 174,5 [92] 1,8 174,1
PB2 274,1 [93–95] 8,3 273,8
PI 212,3 [93, 94] 3,5 211,4
PVME 249,5 [96, 97] 5,5 250
PP 267,4 [98] 7,8 267,6
PMA 285,4 [99] 10,4 285,4
PMMA1 383,8 [100, 101] 15,5 384
PMMA2 399,2 [102] 17 399,1
PMMA3 362,7 [104] 13,5 363,2
PS 373,7 [92, 98, 105, 107] 12,6 373,4
[96, 97, 106, 108]
PAN 371 [109, 110] 12,8 371,4
PPO 484,4 [106, 107] 23 485
Die in der Tabelle 4.2 berechneten Werte des empirischen Koeffizienten k werden für
alle weiteren Berechnungen der Glasübergangstemperatur genutzt. Für die Polymere
PMMA und PB werden unterschiedliche Koeffizienten in Abhängigkeit des jeweiligen
Polymers angegeben. Bei PMMA zeigt sich bei der Analyse der experimentellen Da-
ten, dass die Autoren [100–102, 104] unterschiedliche Lösungsmittel zur Probenvorbe-
reitung nutzten und somit die gemessenen Glasübergangstemperaturen bis zu ca. 40 K
voneinander abweichen. Bei Polybutadien sind die Unterschiede der experimentellen
Daten [92–95] noch größer (ca. 100 K), hierbei wurden aber Polymere mit unterschied-
lichen Strukturen des Monomers polymerisiert. Bei PB1 wurde ein 1,4- Polybutadien
vermessen [92] und bei PB2 ein 1,2-Polybutadien [93–95], sodass hier die Lage der
Doppelbindung im Monomer [22] einen entscheidenden Einfluss auf die Glasüber-
gangstemperatur des Polymers hat und unterschiedliche empirische Koeffizienten zur
Beschreibung der jeweiligen Polymere genutzt werden müssen.
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Der Einfluss der Molmasse auf die Glasübergangstemperatur wurde bei Dudowicz et
al. [71] im Zusammenhang mit der GET mit der LCT untersucht. Sie konnten nur einen
geringen Einfluss bei kleinen Molmassen feststellen. Ganz allgemein zeigen auch ex-
perimentelle Daten verschiedener Polymere [92, 98–101] eine geringe Abhängigkeit.
In Abbildung 4.2 sind experimentell bestimmte Glasübergangstemperatur für verschie-
dene Polymere logarithmisch über der molaren Masse aufgetragen. Es gibt insgesamt
mehr verfügbare experimentelle Glasübergangstemperaturen für jedes Polymere. In
Abbildung 4.2 wurden aber explizit Daten ausgesucht, bei denen die Autoren genau
diesen Effekt der Molmassenabhängigkeit experimentell untersucht haben, sodass die
Werte untereinander vergleichbar sind.
Abbildung 4.2: Einfluss der molaren Masse auf TG am Beispiel von verschiedenen Po-
lymeren und der Vergleich der berechneten Werte (Linien) mit experi-
mentellen Daten (Punkte) aus der Literatur: PMMA1 (◦ [100], • [101],
−−), PS (4 [98], N [92], — ), PMA ( [99], - · · -), PP (2 [98], - -),
PB1 (3 [92],- · -), PDMS ( [92], · · · ).
Es ist in Abbildung 4.2 bei allen Polymeren ein geringer Anstieg von TG bei zuneh-
mender Molmasse erkennbar. PDMS und PB1 haben insgesamt den Glasübergang bei
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der geringsten Temperatur und besitzen einen linearen Verlauf von TG. Dieser Ver-
lauf stimmt sehr gut mit der berechneten Glasübergangstemperatur überein. Bei PP ist
im Bereich von Molmassen bis M = 10 kg/mol eine geringe Abhängigkeit erkenn-
bar, aber zu größeren Molmassen hin bleibt TG konstant. Für PP wurde der berechnete
Wert für k an Molmassen M > 20 kg/mol gemittelt. Die experimentellen Daten für
PMA [99] decken nur höhere Molmassenbereiche ab, dennoch ist auch hier eine ge-
ringe Steigerung von TG bei längeren Ketten sichtbar. Für die Darstellung von TG über
der molaren Massen bei PS und PMMA1 sind jeweils zwei Datensätze eingeflossen.
Beide Polymere besitzen im Vergleich mit den anderen dargestellten Polymeren eine
hohe Glasübergangstemperatur und zeigen auch hier die stärkere Abhängigkeit von
der molaren Masse. Bei sehr kleinen Molmassen (bis ca. 10 kg/mol) kann die GET in
Verbindung mit der SL-EOS diese Abhängigkeit nicht wiedergeben. Da Polymere in
diesem Bereich doch eher selten technische Anwendungen finden und als Oligomere
(aus wenigen Monomeren bestehend) angesehen werden können, ist eine genaue theo-
retische Beschreibung hier nicht so vordergründig. Bei hohen molaren Massen gehen
auch bei PMMA1 und PS die Glasübergangstemperaturen in einen konstanten Wert
über. Die Anpassung der k-Werte erfolgt bei PS und PMMA1 an die gemittelten Werte
bei höheren molaren Massen M > 40 kg/mol. Polystyrol, als ein sehr häufig verwendet
und gemessenes Polymer, soll in Abbildung 4.3 exemplarisch genauer betrachtet und
die experimentellen Daten unterschiedlicher Autoren [92, 96–98, 105–107] diskutiert
werden.
In Abbildung 4.3 sind die experimentell bestimmte Glasübergangstemperaturen für
Polystyrol dargestellt. Drei Autorengruppen [92, 98, 108] haben hierbei insbesondere
den Einfluss der molaren Masse auf TG untersucht und konnten jeweils zeigen, dass bis
ca. MPS = 10 kg/mol die Glasübergangstemperatur stark mit steigender Kettenlänge
des Polymers zunimmt. Von 1− 10 kg/mol nimmt die Glasübergangstemperatur um
insgesamt ca. 60 K zu, bis sich dann ein konstanter Wert bei Hintermeyer et al. [92] und
Minagawa et al. [108] um 373 K einstellt. Die Daten von Cowie [98] gehen in einen
Wert TG,PS≈ 380 K über, wobei der Autor bei der experimentellen Bestimmung mit der
DSC eine erhöhte Heizrate mit 20 K/min gewählt hat. Der Einfluss der Heizrate wurde
bereits in Abbildung 2.4 dargestellt, sodass eine höhere Heizrate unweigerlich auch zu
einer höheren Glasübergangstemperatur führen muss. Die Ergebnisse von Penzel et al.
[111] werden hier nicht dargestellt, die Autoren messen für PS eine Glasübergangs-
temperatur von 380 K geben aber keinerlei Charakterisierung (insbesondere molare
Masse) oder Heizrate der DSC Messung an, sodass diese Werte bei der Bestimmung
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des k-Wertes (Gleichung 4.2) nicht berücksichtigt werden.
Abbildung 4.3: Experimentelle Daten (4 [98], N [92], 2[96], O[107], 3 [106],
[105],  [97], ◦ [108] und berechnete Glasübergangstemperaturen
(—) in Abhängigkeit von der molaren Masse für Polystyrol.
In der Literatur [96, 97, 105, 106] wurden bei anderen Molmassen weitere Glasüber-
gangstemperaturen von Polystyrol bestimmt. Auch diese Autoren [96, 97, 105, 106]
erhielten Glasübergangstemperaturen im Bereich von 373 K wie Hintermeyer et al.
[92] und Minagawa et al. [108]. Diese experimentellen Daten wurden gemittelt und
daraus das k für Polystrol angepasst (Tabelle 4.2). Die gemessene Glasübergangstem-
peratur für PS von Zoller und Hoehn [107] liegt deutlich unterhalb der anderen expe-
rimentellen Daten, hierbei fällt eine höher Polydispersität von 4 bei der Analyse des
gemessenen Polystyrols auf. Andere Autoren [92, 96, 97, 106, 108] geben Polydisper-
sitäten zwischen 1 und 1,1 an.
Die Bandbreite der experimentellen Daten verdeutlicht, dass die Vergleichbarkeit bei
unterschiedlicher Autorengruppen schwierig ist. Additive im Polymer, welche nicht
explizit angegeben werden, unterschiedliche Hersteller/Herstellungsprozesse der Po-
lymere oder auch der Einfluss des jeweiligen experimentellen Aufbaus bzw. der Mess-
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methode können Ursachen für die Streuung der gemessenen Werte in der Literatur
sein. Generell kann sowohl in Abbildung 4.2 als auch explizit bei Polystyrol in Abbil-
dung 4.3 gezeigt werden, dass die Glasübergangstemperatur für alle Polymere jeweils
in einen konstanten Wert übergeht. Die Verwendung einer stoffspezifischen Konstan-
te für k zur Berechnung von Glasübergangstemperaturen zeigt gute Übereinstimmun-
gen mit den experimentellen Daten bei anwendungstechnisch relevanten Bereichen der
molaren Masse. Sicherlich wäre auch eine verbesserte Beschreibung von TG bei gerin-
geren Molmassen mithilfe eines molmassen-abhängigen Parameters möglich, dies soll
aber in dieser Arbeit nicht weiter vertieft werden.
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4.1.2 Glasübergang in Copolymeren
Bei der SL−EOS ist die Berücksichtigung des Aufbaus des Copolymers gemäß der
Abbildung 3.3 nicht möglich und wird somit als statistisch angesehen. Die Beschrei-
bung des Glasübergangs in Copolymeren erfolgte in der Literatur bereits mit verschie-
denen semi-empirischen Ansätzen (Abschnitt 2.3.3). Die Anwendung der Generalized
Entropy Theory [13] in Verbindung mit einer Zustandsgleichung zur Bestimmung von
TG soll in dieser Arbeit erstmalig angewendet werden. Zur Beschreibung eines Copo-
lymers mit der SL−EOS, welches hier aus einem α und einem β Comonomer copoly-
merisiert wird, werden die Reinstoffparameter der jeweiligen Homopolymere aus der
Tabelle 4.1 wie folgt über den Volumenbruch φ gemittelt [51]:























T ∗α T ∗β
))
(4.3)
Der spezifische SL-Parameter für T ∗ in Gleichung 4.3 wird in Anlehnung an die Be-
schreibung der Wechselwirkungsenergie in Gleichung 3.19 definiert [51] und enthält
den Korrekturparameter lα,β . Dieser korrigiert die Mischungsregel, um den Einfluss
der Wechselwirkungen zwischen den Comonomeren untereinander zu verdeutlichen.
In der Literatur [112] werden spezifische Copolymerparameter für die SL-EOS an
die jeweiligen Konzentrationen einzeln angepasst, sodass es für jede Konzentration
einen eigenen Parametersatz gibt. Diese Vorgehensweise [112] ist nicht im Stande ei-
ne prädiktive Vorhersage von anderen Zusammensetzungen des Copolymers vorzuneh-
men.
Für die Berechnung der Glasübergangstemperaturen des Copolymers wird der empi-
rische Koeffizient der Homopolymere kM (Gleichung 3.4) aus der Tabelle 4.2 genutzt
und ebenfalls mit dem Volumenbruch φ arithmetisch gemittelt:
kCopolymer = φM,α ·kM,α +φM,β ·kM,β (4.4)
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Copolymer PS - PMA
Zunächst soll die Glasübergangstemperatur am Beispiel Polystyrol - Polymethylacrylat
diskutiert werden. In Abbildung 4.4 sind experimentelle Daten aus der Literatur [111]
und die berechnete Glasübergangstemperatur mit der SL-EOS und der GET dargestellt.
Da Penzel et al. [111] keine molaren Massen der gemessenen Polymere angeben, sind
die Ergebnisse mit einer konstanten Molmasse von M = 100 kg/mol berechnet. In
Abbildung 4.2 ist gezeigt, dass die Glasübergangstemperatur bei hohen Molmassen
nicht mehr davon abhängt und somit die Annahmen einer konstanten Molmasse zur
Berechnung von TG gerechtfertigt ist.
Abbildung 4.4: Experimentelle Daten (2 [111]) und berechnete Glasübergangstempe-
raturen (—) über dem Volumenbruch von PS aufgetragen für das Co-
polymer PS-PMA mit lPS,PMA = 1.
Die berechneten Glasübergangstemperaturen für das Copolymer PS-PMA in Abbil-
dung 4.4 stimmen mit dem konzentrationsabhängigen Verlauf der experimentellen Da-
ten gut überein. Eine Anpassung des Parameters lPS,PMA aus der Gleichung 4.4 ist hier
nicht notwendig, sodass die Berechnung als reine Vorhersage zu sehen ist. Generell
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sind alle berechneten Glasübergangstemperaturen des Copolymers etwas geringer als
die experimentellen Werte von Penzel et al. [111]. Da aber schon für die reinen Po-
lymere PS und PMA ein größerer Wert für TG gemessen wurde, spiegeln sich diese
kleinen Differenzen auch in der Mischung wieder. Im Vergleich verschiedener Au-
torengruppe am Beispiel von Polystrol (Abbildung 4.3) zeigt sich, dass Penzel et al.
[111] im Vergleich ca. 7 K über den durchschnittlichen Werten anderer experimenteller
Daten liegt und durch eine relative hohe Heizrate von 20 K/min der DSC-Messungen
höhere experimentelle Daten für TG erzielt.
Copolymer PS - PAN
Das Copolymer SAN (Styrol-acrylnitril-Copolymer) wird aus den Monomeren Styrol
und Acrylnitril polymerisiert und soll als zweites Beispiel zur Berechnung der Glas-
übergangstemperatur bei Copolymeren betrachtet werden. Da Polyacrylnitril bei hohen
Temperaturen nicht thermisch stabil ist [113], ist eine reine Anpassung an Flüssigdich-
ten nicht ausreichend zur Bestimmung der SL-Reinstoffparameter. Aus diesem Grund
muss eine andere Möglichkeit zum Anpassen der Reinstoffparameter von PAN gefun-
den werden. Dies soll nun am Beispiel von Flüssigdichten erfolgen.
Dlubek et al. [105] haben umfassende Druck-Volumen-Temperatur Daten von unter-
schiedlichen SAN-Copolymeren gemessen, welche hier für die Anpassung genutzt
werden können. Zum einen sind Messdaten bei konstanten Zusammensetzungen für
SAN50 (50 mol−% AN im Copolymer SAN) über einen Druckbereich von 0,1−
200 MPa vorhanden, zum anderen wurden aber auch unterschiedliche Acrylnitril-
Zusammensetzungen: PS rein (0 mol −%), SAN22 (22 mol −% AN) und SAN38
(38 mol−% AN) bei einem Druck von 0,1 MPa vermessen [105]. Zunächst werden
die PAN- SL-Parameter und der Copolymerparameter lPS,PAN an die gemessenen Iso-
baren bei 0,1 MPa, 50 MPa und 100 MPa in Abbildung 4.5 durch Minimierung der
Fehlerquadratsumme angepasst. Hierbei wurde darauf geachtet, dass nur Daten ober-
halb der Glasübergangstemperatur genutzt wurden, diese sind bei Dlubek et al. [105]
für die jeweiligen Copolymere explizit angegeben.
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Abbildung 4.5: Berechnete (Linien) und gemessene Isobaren (Symbole [105]) bei kon-
stanter Zusammensetzung SAN50 (50 mol −% AN im Copolymer
SAN) über Volumen und Temperatur aufgetragen (0,1 MPa: 2 —,
50 MPa: 4 - -, 100 MPa: O- · -, 150 MPa:  · · · , 200 MPa: 3 - · · -)
mit lPS,PAN = 1,08. Die Isobaren bei 0,1 MPa, 50 MPa und 100 MPa
wurden zur Anpassung der PAN-Parameter genutzt. Die Isobaren bei
150 MPa und 200 MPa sind Interpolationen aus den bestimmten PAN-
Parametern.
Die aus der Abbildung 4.5 resultierenden SL-Reinstoffparameter für PAN und der Co-
polymerparameter lPS,PAN sind in der Tabelle 4.3 angegeben:
Tabelle 4.3: Aus experimentellen Daten für SAN50 [105] bei 0,1 MPa, 50 MPa und
100 MPa bestimmte SL-Reinstoffparameter für PAN sowie der berechnete
Copolymerparameter lPS,PAN .
Polymer T ∗[K] P∗[MPa] ρ∗[kg/m3] lPS,PAN
PAN 726,7 720 1259 1,08
Die Beschreibung der weiteren Isobaren bei 150 MPa und 200 MPa in Abbildung 4.5
erfolgt als Interpolation aus den resultierenden Parametern der Tabelle 4.3.
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Die Validierung der angepassten Parameter aus der Tabelle 4.3 ist in der Abbildung
4.6 erkennbar. Hier werden die SL-Reinstoffparameter für PAN genutzt, um auch an-
dere AN-Zusammensetzungen im SAN zu beschreiben. Dies gelingt mit guter Über-
einstimmung zu den experimentellen Daten von Dlubek et al [105]. Hierbei ist zu
beachten, dass die Polystyrol-Reinstoffparameter (Tabelle 4.1) nicht neu angepasst,
sondern aus der Literatur [20] genommen wurden und somit die Abweichung der rei-
nen PS-Kurve zu den experimentellen Daten entsteht. Dieser Einfluss ist auch bei klei-
nen SAN-Polymeren mit geringem AN-Anteil noch erkennbar. Die Beschreibung der
Druck-Temperatur-Volumen Daten wird mit steigenden AN-Zusammensetzungen bes-
ser. Mithilfe der SL-Reinstoffparameter für PAN können nun die Glasübergangstem-
peraturen für das Copolymer SAN berechnet werden.
Abbildung 4.6: Vorhergesagte (PS rein, SAN22, SAN38) und gemessene spezifische
Volumina v (Symbole [105]) bei P = 0,1 MPa mit unterschiedlichen
Zusammensetzungen (PS rein: 2 —, SAN22: 4 - -, SAN38: O- · -).
Die Daten von SAN50 ( · · · ) werden hier zusätzlich zum Vergleich
aufgetragen.
Die Glasübergangstemperaturen für das Copolymer SAN sind in Abbildung 4.7 darge-
stellt. Zunächst muss der spezifische Parameter kPAN (Gleichung 3.4) an TG von PAN
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angepasst werden. Hier sind einige experimentelle Daten von unterschiedlichen Auto-
ren [108, 109] aufgetragen. Bei beiden Quellen handelt es sich um DSC-Messungen,
dennoch weisen die experimentellen Werte eine sehr hohe Streuung auf, welche durch
die thermische Instabilität des Polymers entstanden sein könnten. Minagawa et al.
[108] beschreibt die Reproduzierbarkeit der Glasübergangstemperaturmessungen von
PAN als sehr schwierig und auch Beevers [114] thematisiert die große Streuung der
Messergebnisse von TG für PAN in seiner Arbeit. Somit wird hier ein Mittelwert
TG,PAN = 371 K aus den angegebenen experimentellen Daten [108, 109] genutzt, um
kPAN = 12,8 zu bestimmen.
Abbildung 4.7: Berechnete (— mit lPS,PAN = 1,08, · · · mit lPS,PAN = 1, mit der Gordon-
Taylor Gleichung (Gleichung 2.3) (−−mit κ = 0,01,− · mit κ = 10))
und experimentelle (2 [109],4 [105], 3 [108]) Glasübergangstempe-
raturen für das Copolymer SAN.
Die Beschreibung der Glasübergangstemperatur in Abbildung 4.7 ist eine reine Vor-
hersage, hier wurden keine weiteren Parameter angepasst. Der Vergleich mit experi-
mentellen Daten des Copolymers SAN aus zwei unterschiedlichen Quellen [105, 109]
zeigt, dass die qualitative Beschreibung sehr gut gelingt. Fan et al. [109] haben SAN
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über einen breiten Konzentrationsbereich vermessen und konnten hierbei ein Maxi-
mum in der Glasübergangstemperatur bei ca. φPS = 0,45 messen. Wenn der copoly-
merspezifische Parameter lPS,PAN = 1 gewählt werden würde, ergibt sich nur eine ge-
rade Linie zwischen den Glasübergangstemperaturen der Homopolymere. Durch den
Copolymerparameter lPS,PAN = 1,08, welche aus der Anpassung der Flüssigdichten in
Abbildung 4.5 bestimmt wurde, kann auch für die berechneten Werte von TG ein Ma-
ximum im genannten Konzentrationsbereich erreicht werden. Somit haben bei SAN
die Wechselwirkungen zwischen den Comonomeren einen deutlichen Einfluss auf die
Glasübergangstemperatur des Copolymers.
Dlubek et al. [105] haben nur in einem kleinen Konzentrationsbereich experimentelle
TG von SAN bestimmt. Diese Daten streuen etwas stärker und deuten an, dass auch
hier ein Maximum in der Glasübergangstemperatur vorliegen kann, aber in dem vor-
her genannten Konzentrationsbereich bei φPS = 0,45 sind keine Messdaten vorhanden.
Der Vergleich der mit der GET und der SL−EOS bestimmten Glasübergangstempe-
raturen mit der Gleichung 2.3 nach Gordon und Taylor [18], welche insbesondere zu
Beschreibung von TG in Copolymeren entwickelt wurde, zeigt, dass letztere hier nicht
in der Lage ist den Verlauf der experimentellen Daten wiederzugeben. Bei der Wahl
eines anpassbaren Gordon-Taylor Parameters κ unterhalb von 1, hier 0,01 ist zwar
eine positive Abweichung zum linearen Verlauf der Geraden zwischen den Homopo-
lymeren möglich, aber das Maximum bei φPS = 0,45 ist nicht beschreibbar. Wird der
Gordon-Taylor Parameter κ größer als 1 gewählt, hier 10, ergibt sich eine negative Ab-
weichung zum linearen Verlauf zwischen der Gerade der Homopolymere. Dies stellt
also auch keine geeignete Parameterwahl da. Ob generell überhaupt ein Maximum
oder Minimum der Glasübergangstemperatur mit der Gordon-Taylor Gleichung 2.3 in
Abhängigkeit von der Zusammensetzung beschrieben werden kann, muss durch eine







Hierbei zeigt sich, dass sowohl für κ → 0 als auch für κ → ∞ die Ableitung gegen
Null geht und somit keine Extrema in der Glasübergangstemperatur von Copolymeren
in Abhängigkeit von der Zusammensetzung beschrieben werden können.
Somit ist die Gordon-Taylor Gleichung keine geeignete Gleichung zur Beschreibung
von TG vom Copolymer SAN, dies wird bestätigt durch die Ergebnisse von Penzel et al.
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[111]. Somit ist die Berechnung von Glasübergangstemperaturen in Copolymeren mit
der GET und der SL-EOS eine gute Möglichkeit theoretische Vorhersagen zu erzielen,
wenn andere Gleichungen z.B. Gordon-Taylor [18] dazu nicht in der Lage sind.
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4.1.3 Berechnung der Glasübergangstemperaturen in binären
Polymerblends
Für die Berechnung der Glasübergangstemperaturen in binären Polymerblends wird
gemäß Dudowicz et al. [14–16] die GET mit den Kirkwood-Buff Integralen [17]
verknüpft. Anders als bei Dudowicz et al. [14–16] wird nicht die LCT sondern die
Sanchez-Lacombe Zustandsgleichung genutzt und die Ergebnisse werden mit experi-
mentellen Daten aus der Literatur verglichen. Die SL- Reinstoffparameter sind meist
aus der Literatur bekannt und können für die hier berechneten Ergebnisse der Tabelle
4.1 entnommen werden. Der binäre Wechselwirkungsparameter ζi j (Gleichung 3.19)
der SL-EOS, wird häufig an binäre Phasengleichgewichte angepasst. Für die hier be-
rechneten Blends: PI-PB, PS-PMA, PS-PVME und PMMA-SAN konnten keine Wech-
selwirkungsparameter in der Literatur gefunden werden, sodass diese neu bestimmt
wurden. Bezüglich der Anpassung des Wechselwirkungsparameters wird hier zwi-
schen einer homogenen und einer heterogenen Mischung unterschieden. Homogene
Polymermischungen entmischen im betrachteten Temperatur- und Konzentrationsbe-
reich in keines der gezeigten Phasengleichgewichte (Abbildung 2.6) und bilden immer
eine homogene stabile Phase. Somit kann keine Anpassung an Phasengleichgewichte
erfolgen und es müssen andere Möglichkeiten zur Beschreibung des Wechselwirkungs-
parameters herangezogen werden. Dies soll hier am Beispiel der Glasübergangstempe-
raturen in Polymerblends erfolgen. Zur Beschreibung von TG in Blends müssen nach
der Bestimmung der empirischen Koeffizienten der reinen Polymere gemäß Tabelle
4.2 und der Wahl des SL-EOS-Wechselwirkungsparameters die folgenden Gleichun-
gen gleichzeitig gelöst werden:
• Lösung der SL-EOS des Polymerblends zur Bestimmung der Dichte mit Glei-
chung 3.16
• Berechnen des Entropiemaximums des Polymerblends mit Gleichung 3.1
• Bestimmung der Kirkwood-Buff Integrale mit den berechneten Ableitungen mit
SL-EOS und den Gleichungen: 3.9, 3.10, 3.11
• Lösung der Gleichung 3.3 zur Berechnung von TG
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homogenes Blend PI - PB
Zunächst soll das Blend PI-PB2 betrachtet werden. Hierbei handelt es sich um ein
homogenes Blend ohne Mischungslücke, sodass der SL-Wechselwirkungsparameter
an die experimentellen Glasübergangstemperaturdaten von [93–95] in Abbildung 4.8
angepasst wurde.
Abbildung 4.8: Vergleich experimenteller Daten (2 [95] MPI = 11,5 kg/mol MPB =
60,2 kg/mol, © [94] MPI = 115,6 kg/mol MPB = 88 kg/mol, 4
[93] MPI = 103 kg/mol MPB = 204 kg/mol) und berechneter Glas-
übergangstemperaturen (—) mit ζPI,PB2 = 1,025 bei dem homogenen
Polymerblend PI-PB2.
In Abbildung 4.8 sind die berechneten Glasübergangstemperaturen vom Blend PI-PB2
im Vergleich mit experimentellen Daten [93–95] dargestellt. Der Vergleich der expe-
rimentellen Daten zeigt, dass alle Autorengruppen [93–95] ähnliche Messwerte für
dieses System gemessen haben. Die Autoren [93–95] nutzten die DSC-Messung zum
Bestimmen von TG mit einer Heizrate von 10 K/min. Kleinere Unterschiede zeigen
sich zwar beispielsweise bei der Glasübergangstemperatur der reinen Polymeren, aber
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diese sind ohne Berücksichtigung z.B. der Messunsicherheiten, Vorbehandlungen der
Polymere, genutzte Lösemittel, sodass die Ursachen für die Differenzen vielfältig sein
können. Die berechneten Werte für TG für PI-PB2 können den Verlauf der experimen-
tellen Daten [93–95] gut durch die Anpassung des SL-Wechselwirkungsparameters
wiedergeben. Vorteil dieser Anpassung ist, dass auch bei homogenen Blends der Wech-
selwirkungsparameter eines binären Systems bestimmt werden kann, ohne dass dafür
explizit Phasengleichgewichtsdaten vorliegen müssen. Außerdem ist eine Bestimmung
der Glasübergangstemperatur, mit beispielsweise einer DSC-Messung, zeitsparender
und weniger aufwändig als eine Phasengleichgewichtsmessung, bei der oft schon die
richtige Temperierung eine Herausforderung darstellt.
Zur Berechnung der Glasübergangstemperaturen beziehungsweise der Konzentrations-
fluktuationen im Blend werden die Kirkwood-Buff Integrale gemäß den Gleichungen
3.9, 3.10, 3.11 berechnet. Diese sind für PI-PB2 in Abbildung 4.9 dargestellt.
Abbildung 4.9: Jeweilig berechnete Kirkwood-Buff Integrale HPI,PI (- -), HPI,PB2 (—
siehe Ausschnitt) und HPB2,PB2 (· · · ) bei TG aus den Gleichungen 3.9,
3.10, 3.11 für das System PI-PB2.
Alle Integrale in Abbildung 4.9 sind negativ. Das Integral HPI,PB2, welches die Kor-
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relation der beiden Komponenten zueinander beschreibt, ist vom Betrag sehr klein,
im Vergleich zu den anderen beiden Integralen HPI,PI und HPB2,PB2. Die sich daraus
ergebenden Konzentrationsfluktuationen (Gleichung 3.14) sind in der Abbildung 4.10
dargestellt.
Abbildung 4.10: Berechnete lokale Konzentration ϕPI (—) und ϕPB2(- · -) als Abwei-
chung zu den allgemeinen Volumenbrüchen (· · · ) über φPI aufgetra-
gen bei TG für das System PI-PB2.
Die Konzentrationsfluktuationen für PI-PB2 in Abbildung 4.10 sind jeweils als Funk-
tion von φPI aufgetragen. Hierbei ist erkennbar, dass die lokalen Konzentrationen um
ϕPI Werte außerhalb von 0− 1 annehmen. Dies ist physikalisch für eine Konzentrati-
onsmaß nicht möglich, sodass diese lokalen Konzentrationen bei der weiteren Betrach-
tung der Glasübergangstemperatur nicht berücksichtigt werden. Die Berechnung von
TG erfolgt somit nur als Funktion der lokalen Konzentration von ϕPB. Die Abbildung
4.8 stellt die daraus bestimmten Glasübergangstemperaturen des Blends PI-PB2 dar.
4 Ergebnisse und Diskussion 63
homogenes Blend PS - PPO
Die gleiche Vorgehensweise, wie bei PI-PB2 zur Berechnung der Glasübergangstem-
peratur bei einem homogenen Blend, soll nun an einem weiteren Beispiel zur Vali-
dierung der Theorie diskutiert werden. Es handelt sich dabei um das homogene Blend
PS-PPO. Für dieses Blend sind experimentelle Daten in der Literatur von Prest et al.
[106] und Zoller et al. [107] vorhanden. Diese Daten sind in der Abbildung 4.11 zu-
sammen mit den berechneten Glasübergangstemperaturen dargestellt.
Abbildung 4.11: Vergleich experimenteller Daten (2 [106] MPS = 79,2 kg/mol
MPPO = 69 kg/mol,4 [107] MPS = 120 kg/mol MPPO = 45 kg/mol)
und berechneter Glasübergangstemperaturen (—) mit ζPS,PPO =
1,002 bei dem homogenen Polymerblend PS-PPO.
In Abbildung 4.11 ist erkennbar, dass die experimentellen Daten der beiden Auto-
ren einen ähnlichen Verlauf darstellen, sich aber von den Absolutwerten um bis ca.
10 K unterscheiden. Zoller et al. [107] gibt an, ein kristallines Polystyrol verwendet
zu haben. Da Polymere nicht rein kristallin sein können, ist hiermit wahrscheinlich ein
semi-kristallines Polymer gemeint und verwendet worden, das hätte wiederum einen
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Einfluss auf die Glasübergangstemperatur. Warum auch das reine PPO eine deutlich
höhere TG als bei Prest et al. [106] aufweist ist unklar, sodass hier der stoffspezifische
k-Werte (Tabelle 4.2) an die aus den experimentellen Daten ([106, 107]) gemittelte
Glasübergangstemperatur, angepasst wurde. Die Beschreibung der Glasübergangstem-
peratur mit der GET und der SL−EOS erfolgt in guter Übereinstimmung mit dem Ver-
lauf der experimentellen Daten. Der SL-Wechselwirkungsparameter ζPS,PPO = 1,002
wurde hierbei an die Glasübergangstemperaturen des Blends angepasst.
Die Kirkwood-Buff Integrale zu dem homogenen Blend PS - PPO sind in der Abbil-
dung 4.12 gezeigt.
Abbildung 4.12: Jeweilig berechnete Kirkwood-Buff Integrale HPS,PS (- -), HPS,PPO
(—) und HPPO,PPO (· · · ) bei TG aus den Gleichungen 3.9, 3.10, 3.11
für das System PS-PPO.
Die Raumintegrale der Paarkorrelationsfunktion für PS - PPO in Abbildung 4.12 zei-
gen einen ähnlichen Verlauf wie für das homogene Blend PI - PVE. Vom Betrag her
die größten Werte hat das Integral HPS,PS, welches über den gesamten Konzentrations-
verlauf negativ ist. Im Ausschnitt der Abbildung 4.12 ist die Ordinatenachse anders
skaliert, um den Verlauf von HPS,PPO und HPPO,PPO besser zu erkennen. Hierbei fällt
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auf, dass das Integral HPPO,PPO zum einen vom Betrag deutliche geringere Werte als
HPS,PS annimmt. Zum anderen besitzt dieses Integral zunächst ein Minimum bei ho-
hen Polystyrolkonzentration, um dann, bei fast reinem Polystyrol, positiv zu werden.
Die Korrelationen beider Polymere zueinander werden durch das Integral HPS,PPO be-
schrieben, dieses ist wiederum über den gesamten Konzentrationsverlauf negativ und
vom Betrag am kleinsten. Die daraus resultierenden Konzentrationsfluktuationen sind
in der Abbildung 4.13 dargestellt.
Abbildung 4.13: Berechnete lokale Konzentration ϕPS (—) und ϕPPO(- · -) als Abwei-
chung zu den allgemeinen Volumenbrüchen (· · · ) über φPS aufgetra-
gen bei TG für das System PS-PPO.
Die Konzentrationsfluktuationen vom homogenen Blend PS - PPO sind in der Ab-
bildung 4.13 über die Polystyrolkonzentration aufgetragen. Hier wird ähnlich zu den
Konzentrationsfluktuationen von PI - PB2 in Abbildung 4.10 deutlich, dass ein Ver-
lauf der Konzentration Werte außerhalb von 0 - 1 annimmt. In diesem Falle sind es die
lokalen Konzentrationen ϕPS, welche bei einer Polystyrolkonzentration von ca. 0,15
ein Minimum aufweisen und negativ sind. Somit ist dieser Konzentrationsverlauf phy-
sikalisch nicht sinnvoll und bei der Berechnung von TG in Abbildung 4.11 ist nur der
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Glasübergang als Funktion der lokalen Konzentration von PPO dargestellt. Die lokalen
Konzentrationen von ϕPPO zeigen nur eine geringe Abweichung zu dem allgemeinen
Volumenbruch φPPO und die daraus resultierende berechnete Glasübergangstempera-
tur weist ebenfalls nur eine geringe Abweichung zu einem linearen Verlauf zwischen
den beiden Reinstoffglasübergangstemperaturen auf. Dennoch stellt auch hier die Be-
rechnung der Glasübergangstemperatur eine geeignete Möglichkeit zur Anpassung des
Wechselwirkungsparameters dar.
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heterogenes Blend PS - PVME
Heterogene Polymerblends bilden Bereiche mit zweiphasigen und homogenen/ ein-
phasigen Gebieten. Hierbei bietet es sich also an, den Wechselwirkungsparameter ζi j
an gemessene experimentelle Phasengleichgewichte aus der Literatur anzupassen.
Abbildung 4.14: Berechnete Binodale (—) und Spinodale (· · · ) von PS (M =
230 kg/mol) und PVME (M = 389 kg/mol) zur Anpassung des SL-
Wechselwirkungsparameters ζPS,PV ME = 0,99607 und Vergleich mit
experimentellen Spinodaldaten [115].
Im Folgenden soll die Beschreibung der Glasübergangstemperatur von dem hetero-
genen Blend PS-PVME erfolgen. Zur Anpassung des SL-Wechselwirkungsparameter
sind experimentelle Spinodaldaten [115] vorhanden. In Abbildung 4.14 sind die be-
rechnete Binodale und Spinodale im Vergleich zu den Messwerten dargestellt. Das
Blend PS-PVME in Abbildung 4.14 zeigt ein LCST-Verhalten (gemäß der Abbildung
2.6), wobei die Lage des kritischen Punktes ungefähr bei 424 K liegt. Der kritische
Punkt wurde hier aber nicht explizit berechnet. Die Beschreibung des Phasengleich-
gewichts von PS-PVME kann mithilfe des SL-Wechselwirkungsparameter zwar auf
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der Ordinatenachse verschoben und somit an die kritische Temperatur angepasst wer-
den, aber eine verbesserte Beschreibung hinsichtlich der Breite der Mischungslücke
ist nicht möglich. Die Anpassung ist sehr sensitiv, sodass ζPS,PV ME bis auf die fünfte
Nachkommastelle genau gegeben wird. Sicherlich ist es möglich das Phasengleichge-
wicht passender zu den experimentellen Daten, durch beispielsweise einen konzentra-
tionsabhängigen Wechselwirkungsparameter, zu berechnen. Da der Fokus der Arbeit
aber nicht auf der möglichst genauen Beschreibung von Polymerphasengleichgewich-
ten, sondern der Berechnung von TG liegt, werden hier keine weiteren Anpassungen in
der Zustandsgleichung vorgenommen. Der Wechselwirkungsparameter aus der Anpas-
sung der Mischungslücke von PS-PVME in Abbildung 4.14 kann nun genutzt werden,
um die Glasübergangstemperatur des Blends als reine Vorhersage zu berechnen.
Abbildung 4.15: Vergleich experimenteller Daten (2 [96] MPS = 66 kg/mol MPV ME =
21,9 kg/mol,4 [97] MPS = 74 kg/mol, MPV ME = 52,2 kg/mol) und
berechneter Glasübergangstemperaturen (TG,PV ME · · · , TG,PS —) bei
dem heterogenen Polymerblend PS-PVME.
Die Berechnung der Glasübergangstemperatur für PS-PVME ist in Abbildung 4.15 im
Vergleich zu experimentellen Daten aus der Literatur von Leroy et al. [96] und Miwa et
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al. [97] dargestellt. Beide Autorengruppen [96, 97] haben die Glasübergangstempera-
tur mittels einer DSC-Messung bei einer Heizrate von 10 K/min ermittelt und überein-
stimmende Messwerte erhalten. Für die berechneten Glasübergangstemperaturen gibt
es zwei mögliche Ergebnisse in Abbildung 4.15, wobei die Berechnung von TG,PS, al-
so als Funktion von ϕPS, in sehr guter Übereinstimmung mit den experimentellen Da-
ten der Autoren [96, 97] ist. Die Berechnung von TG,PV ME , als Funktion von ϕPV ME ,
scheint keine physikalische Bedeutung zu haben. Die Übereinstimmung der experi-
mentellen Daten [96, 97] mit der berechneten Glasübergangstemperatur, ohne das eine
Anpassung etc. vorgenommen wurde, zeigt, dass eine Vorhersage von Glasübergangs-
temperaturen in einem Blend mithilfe der GET und der SL-EOS sehr gut möglich ist.
Bei der Betrachtung der Ordinatenachse des Phasengleichgewichts von PS-PVME in
Abbildung 4.14 und der Glasübergangstemperaturen in Abbildung 4.15 wird deutlich,
dass das System zwar eine Mischungslücke ausbildet, diese aber deutlich oberhalb der
Glasübergangstemperaturen des Blends liegt. Bei der Berechnung von TG im Blend in
Abbildung 4.15 liegt in diesem Temperaturbereich (250 K−380 K) keine Mischungs-
lücke vor.
Abbildung 4.16: Berechnete Kirkwood-Buff Integrale HPS,PS (−−), HPS,PV ME (—)
und HPV ME,PV ME (· · · ) bei TG,PS für das System PS-PVME.
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In Abbildung 4.16 sind die Ergebnisse zur Berechnung der Kirkwood-Buff Integra-
le für PS-PVME aufgetragen. Die Kirkwood-Buff Integrale in Abbildung 4.16 sind
wiederum alle negativ, wie es vorher auch schon im homogenen Blend PI-PB2 in Ab-
bildung 4.9 gezeigt wurde. Insgesamt sind die Integrale in Abbildung 4.16 vom Betrag
her ähnlicher (im Bereich zwischen 0−1 nm3), als es für PI-PB2 der Fall ist (im Be-
reich zwischen 0− 23 nm3). Die Konzentrationsfluktuationen für PS-PVME, welche
aus den Kirkwood-Buff Integralen berechnet wurden sind in der Abbildung 4.17 dar-
gestellt.
Die Konzentrationsfluktuationen von PS-PVME in Abbildung 4.17 verlaufen jeweils
im Konzentrationsbereich zwischen [0−1], sodass sich für das System zwei mögliche
Glasübergangstemperaturen ergeben. Dies ist in Abbildung 4.15 dargestellt. Im Ver-
gleich zu den berechneten Glasübergangstemperaturen in Abbildung 4.15 wird deut-
lich, dass sich der Verlauf der Konzentrationsfluktuationen in den berechneten Glas-
übergangstemperaturen widerspiegelt.
Abbildung 4.17: Berechnete lokale Konzentration ϕi j (—) als Abweichung zu den all-
gemeinen Volumenbrüchen (· · · ) über φPS aufgetragen bei der jewei-
ligen TG für das System PS-PVME.
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heterogenes Blend SAN - PMMA
Als weiteres heterogenes Blend wird SAN-PMMA betrachtet. Die Ergebnisse zur Be-
rechnung der SL-EOS-stoffspezifischen Parameter von PAN (Tabelle 4.3) und die Be-
rechnung des Glasübergangs des Copolymers SAN (Abbildung 4.7) fließen hierbei
ein. Da es sich bei SAN-PMMA um ein heterogenes Blend handelt, wird der SL-
Wechselwirkungsparameter an experimentelle Phasengleichgewichtsdaten angepasst.
In der Literatur [102, 116–118] lassen sich mehrere vermessene Phasengleichgewichte
für SAN-PMMA finden. Die PAN-Konzentration im Copolymer SAN betragen hierbei
28− 30 mol%. Die Abweichungen der einzelnen Daten ergeben sich aus den unter-
schiedlichen molaren Massen der gemessenen Blends. Eine Übersicht zu den Litera-
turdaten [102, 116–118] und den molaren Massen der einzelnen Beispiele ist in Tabelle
4.4 gegeben. In Abbildung 4.18 sind die gemessenen Binodalen unterschiedlicher Au-
toren [102, 116–118] dargestellt.
Abbildung 4.18: Berechnetes Phasengleichgewicht (—) von SAN-PMMA zur Anpas-
sung von ζSAN,PMMA = 0,9947 und Vergleich mit experimentellen
Daten (2[102], [116],4[117], O[117],3[118]).
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Tabelle 4.4: Gemessene Binodalen des Blends SAN-PMMA aus der Literatur, welche
in Abbildung 4.18 dargestellt sind.
Referenz Symbol in MSAN MPMMA mol% AN
Abb. 4.18 [kg/mol] [kg/mol]
Suess [102] 2 178 43 28,2
Song [116]  130 198 30
Jiang [117] 4 108 48 29,9
Jiang [117] O 108 85 29,9
Du [118] 3 64 38 28
Das System SAN-PMMA zeigt in Abbildung 4.18 ein LCST-Verhalten, wobei die La-
ge des kritischen Punktes abhängig von der Referenz [102, 116–118] ungefähr zwi-
schen 437 K und 450 K liegt. Die Bestimmung des SL-Wechselwirkungsparameters
erfolgt anhand der experimentellen Daten [102, 116–118], wobei auch hier nur eine
Verschiebung entlang der Ordinatenachse möglich ist. Die Berechnung einer breite-
ren Mischungslücke, entsprechend den experimentellen Daten, ist mit der hier genutz-
ten SL-EOS nicht möglich. Der Wechselwirkungsparameter ζSAN,PMMA = 0,9947 wird
nun zur Berechnung der Glasübergangstemperatur des Blends in Abbildung 4.19 ge-
nutzt.
Die Streuung der experimentell bestimmten Glasübergangstemperaturen [102–104] für
SAN-PMMA in Abbildung 4.19 ist sehr groß. Es wurden nur Messwerte ausgewählt,
für die die AN-Zusammensetzung im Copolymer SAN rund 30% beträgt. Die dennoch
auftretenden Differenzen können unterschiedliche Ursachen haben. Zum einen kann es
daran liegen, dass die Autoren verschiedene Messmethoden genutzt haben. Suess et al.
[102] und Kumaraswamy et al. [103] haben DSC-Messungen bei einer Heizraten von
10 K/min durchgeführt. Bei Wen et al. [104] wurden Flüssigdichten gemessen und dar-
aus die Glasübergangstemperaturen bestimmt. Zum anderen kann die Herstellung der
einzelnen Polymere bzw. des Copolymers sehr unterschiedlich erfolgt sein. Somit er-
geben sich beispielsweise bei der Glasübergangstemperatur von reinem PMMA schon
deutlichen Abweichungen von ca. 40 K, welches sich auch in einem unterschiedlichen
stoffspezifischen k Parameter (Gleichung 3.4) in Tabelle 4.2 widerspiegelt. So haben
Suess et al. [102] nicht nur für PMMA deutlich höhere Glasübergangstemperaturen
gemessen, sondern haben auch bei SAN einen höheren Wert für TG ermittelt als es
bei Wen et al. [104] und Kumaraswamy et al. [103] der Fall ist. Diese Abweichungen
liegen nicht im Bereich von Messunsicherheiten, sondern müssen andere Ursachen ha-
ben.
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Abbildung 4.19: Vergleich experimenteller Daten (2 [102], 3 [103], 4 [104]) und
berechneter Glasübergangstemperaturen (− · ·− SAN-PMMA2, —
SAN-PMMA3) mit ζSAN,PMMA = 0,9947 bei dem heterogenen Po-
lymerblend SAN-PMMA.
Generell verdeutlichen die experimentellen Daten in Abbildung 4.18, dass weitere Da-
ten zur verbesserten Beschreibung des Blends SAN-PMMA benötigt werden um auch
Einflüsse wir z.B. Herstellung des Polymers, Messmethoden genauer unterscheiden zu
können.
Eine generelle Vorhersage der Glasübergangstemperatur mit der GET und der SL-EOS
ist möglich insofern die Phasengleichgewichtsdaten zur Anpassung des SL - Wechsel-
wirkungsparameters vorhanden sind.
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4.2 Berechnung der Glasübergangstemperatur mit der
PC-SAFT-EOS
Zur Berechnung der Glasübergangstemperatur mit der PC-SAFT-EOS werden die fol-
genden stoffspezifischen Parameter genutzt: die Segmentzahl m, der Segmentdurch-
messer σ und der Energieparameter ε .
Tabelle 4.5: Mit der PC− SAFT − EOS berechnete Polymere und deren stoffspezi-
fischen Parameter aus der Literatur.
Polymer m/Mw [(mol/g)] σ [Å] ε/k [K] Ref.
PS 0,033238 3,5022 320,1372 [119]
PVME 0,024245 3,9145 372,4584 [119]
P(L)LA 0,0455 2,92 230 [120]
P(D)LA 0,037 3,120 240 [120]
P(D)LA und P(L)LA sind Stereoisomere von PLA (Polylactide), einem Polymer aus
Milchsäure [121]. Für Polystyrol sind neben den hier tabellierten Parametern von Arce
et al. [119] weitere PC-SAFT Parametersätze in der Literatur vorhanden [122, 123].
Die Parameter für Polystyrol von Gross und Sadowski [123] wurden an reine Polyme-
re und Polymermischungen mit unterschiedlichen Lösungsmitteln angepasst. In dieser
Arbeit werden aber nur reine Polymere betrachtet, sodass die Parameteranpassung mit
Polymern in Lösungsmitteln hierfür ungeeignet erscheint. Die Parameter von Enders
et al. [122] wurden zur Beschreibung von Gleichgewichten für Hochdruckanwendun-
gen angepasst und werden aus diesem Grund hier nicht berücksichtigt. Die PC-SAFT-
Parameter von Arce et al. [119] für Polystyrol sind in Abbildung 4.20 zur Berechnung
von Flüssigdichten bei unterschiedlichen Drücken (0,1− 100 MPa) im Vergleich mit
experimentellen Daten [124] aufgetragen.
In Abbildung 4.20 ist erkennbar, dass mit den PC-SAFT-Parametern von Arce et al.
[119] eine gute Beschreibung der experimentellen Flüssigdichten [124] möglich ist,
sodass diese für die weitere Berechnung mit Polystyrol genutzt werden können.
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Abbildung 4.20: Berechnete (Linien) und gemessene Flüssigdichten (Symbole
[124]:2 0,1 MPa, ◦ 10 MPa, 4 20 MPa, O 40 MPa,3 60 MPa, 
80 MPa,  100 MPa) von Polystyrol zur Validierung der gewählten
PC-SAFT-Parameter (— [119]).
Für die Berechnung von TG in Polymeren und Polymerblends mit der PC-SAFT Zu-
standsgleichung [21] und der GET [13] wird wiederum die Gesamtentropie des Sys-
tems benötigt. Dies stellt sich als etwas problematisch mit der PC-SAFT-EOS dar. Zum
einen wird bei der PC-SAFT-EOS die residuelle Entropie berechnet und nicht die ge-
samte Entropie. Zum anderen ist die PC-SAFT Zustandsgleichung auf das ideale Gas
zurückzuführen. Deshalb liefert bei der Berechnung der Gesamtentropie die Verbin-
dung der residuellen Entropie mit der Entropie des idealen Gases sicherlich keine gute
Beschreibung für die Entropie eines amorphen Stoffes.
4.2.1 Berechnung der Gesamtentropie
Die Gesamtentropie setzt sich aus der residuellen Entropie und der idealen Entropie
zusammen:
s = sideal + sres (4.6)
76 4 Ergebnisse und Diskussion
Die mittels PC−SAFT berechnete residuelle Entropie kann aus der freien Energie f res












Die Bestimmung des Idealanteils der Entropie in Gleichung 4.6 soll in dieser Arbeit
mithilfe von experimentell bestimmten Wärmekapazitätsdaten erfolgen. Wärmekapa-
zitäten können gut mittels DSC gemessen werden und die isobare Wärmekapazität cp








Analog zur Berechnung der Entropie in Gleichung 4.6 besteht die isobare Wärmeka-
pazität aus einem idealen und einem residuellen Anteil:
cp = cidealp + c
res
p (4.9)
Zur Bestimmung des Idealanteils der isobaren Wärmekapazität können experimentelle
Daten oberhalb der Glasübergangstemperatur genutzt werden:
cidealp = c
exp,T>TG
p − cresp (4.10)
Eine direkte Berechnung von cresp aus der Entropie ist mit der PC-SAFT-EOS nur
schwer möglich, da hierbei der Druck konstant gehalten werden müsste. Im Gegensatz
dazu ist es wesentlich einfacher das Volumen bzw. die Dichte konstant zu halten und
somit cresv zu bestimmen. Die residuelle Wärmekapazität bei konstantem Druck c
res
p
kann aus der residuellen Wärmekapazität bei konstantem Volumen cresv über folgenden
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Die residuelle Wärmekapazität bei konstantem Volumen und Stoffmenge kann aus der








Somit sind alle Gleichungen zur Beschreibung der idealen isobaren Wärmekapazität
in Gleichung 4.10 gegeben. Für die Berechnung der Entropie aus der Wärmekapazität
wird die Integrationskonstante bzw. die absolute Entropie am Glasübergang benötigt.
Diese kann wiederum aus den experimentellen Daten der isobaren Wärmekapazität
unterhalb von TG mit einer numerischen Näherung der Messdaten beschrieben wer-
den und wird spezifisch für jedes Polymer angegeben. Die Integrationskonstante wird
hierbei zu Null gesetzt, da die Entropie am Nullpunkt gegen Null geht. Somit kann
ein expliziter Wert am Glasübergang für die Gesamtentropie eines Polymers bestimmt
werden.
Die Berechnung der idealen Entropie aus cidealp kann nun durch das Einsetzen der
Gleichung 4.10 in die Gleichung 4.8 erfolgen, beziehungsweise muss hierfür noch
die Stammfunktion gebildet werden. Zusätzlich müssen für die gesamte Entropie noch
die Entropie unterhalb des Glasübergangs cexp,T<TGp und die residuelle Entropie aus













dT + sres(PC−SAFT )
(4.13)
Die Problematik im Zusammenhang mit der Bestimmung des Idealanteils der Entropie
und der PC-SAFT-EOS wurde bereits in der Literatur von Stavrou et al. [126] festge-
stellt. Anders als bei Stavrou et al. [126], welche die ideale Entropie an viele nieder-
molekulare Stoffe, in polar und unpolare unterteilt, bei einer konstanten Temperatur
von T = 300 K angepasst und daraus universelle Parameter bestimmt haben, soll hier
der Idealanteil der Entropie aus den jeweiligen Wärmekapazitätsdaten der Polymere
bestimmt werden. Vorteil hierbei ist zum einen der direkte Bezug zu den jeweiligen
Polymerdaten, somit wird nicht über viele Stoffe gemittelt [126]. In dem Fall können
Abweichungen in beide Richtungen sehr groß sein, im Mittel aber dennoch gute Ergeb-
nisse dargestellt werden. Durch die jeweilige Anpassung ist eine genaue Beschreibung
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jedes Polymers möglich, auch wenn dafür mehr Daten ausgewertet werden müssen.
Zum anderen muss auch berücksichtigt werden, dass niedermolekulare Stoffe sicher-
lich besser mit der Näherung des idealen Gases beschrieben werden können und sich
ähnlicher verhalten, als wenn diese mit einem Polymer verglichen werden.
4.2.2 Entropiedichte im Homopolymer
Die Bestimmung der Entropiedichte im Homopolymer erfolgt nun mittels Iteration
der Dichte aus der PC-SAFT-EOS und der Berechnung der Entropie aus Gleichung
4.13. Für Letztere werden wiederum experimentelle Wärmekapazitätsdaten benötigt.
In der Abbildung 4.21 sind die experimentellen Daten von Marti et al. [127] zusammen
mit der residuellen Wärmekapazität, welche mit der PC-SAFT-EOS (Gleichung 4.11)
berechnet wurde und die resultierende ideale Wärmekapazität dargestellt.
Abbildung 4.21: Darstellung der isobaren Wärmekapazität von Polystyrol aus experi-
mentellen Daten [127] (—), die mit der PC-SAFT-EOS berechnete re-
siduelle Wärmekapazität (− ·−) und der daraus resultierende Idealan-
teil der Wärmekapazität (· · · ).
4 Ergebnisse und Diskussion 79
Die experimentelle Wärmekapazität von Polystyrol in der Abbildung 4.21 wird ober-
halb des Glasübergangs über die folgende Gleichung beschrieben [127]:
cexp,T>TGp,PS = (740,25+2,934T ) J/kgK (4.14)
Die in der Abbildung 4.21 gezeigte ideale Wärmekapazität cidealp wurde mit der Glei-
chung 4.10 berechnet und kann als Polynom zweiten Grades wie folgt genähert wer-
den:
cideal,T>TGp,PS = (−350194/T +1146,02+2,52654T ) J/kgK (4.15)
Für die Berechnung der gesamten Entropie in Gleichung 4.13 wird zudem die expe-
rimentelle Wärmekapazität unterhalb des Glasübergangs benötigt. Marti et al. [127]
geben hier die folgende Gleichung 4.16 an, welche an experimentelle Daten angepasst
wurde:
cexp,T<TGp,PS = (−95,668+4,393T ) J/kgK (4.16)
Die Gleichungen 4.15 und 4.16 für die Wärmekapazität können nun in die Gleichung
4.13 zusammen mit der residuellen Entropie 4.7 eingesetzt werden um die Gesamten-
tropie von Polystyrol zu beschreiben.
In Abbildung 4.22 sind die residuelle, die ideale und die gesamte Entropie für Poly-
styrol dargestellt. Zusätzlich kann die Dichte von Polystyrol mit der PC-SAFT-EOS
berechnet und somit das Produkt aus Gesamtentropie und Dichte, die Entropiedichte,
bestimmt werden.
Die Entropie von PS in Abbildung 4.22 verläuft mit der Temperatur monoton steigend.
Interessanterweise ist die residuelle Entropie, welche mit der PC-SAFT-EOS berechnet
wurde, negativ und somit die resultierende Entropie größer als die ideale Entropie. Eine
physikalische Erklärung dafür gibt es nicht, es stellt aber auch keinen Widerspruch
dar. Im Bereich von sehr hohen Temperaturen läuft die residuelle Entropie gegen Null.
Aus der Zustandsgleichung heraus liegt hierbei der Grenzwert bei hohen Temperaturen
beim idealen Gas, sodass hier der Einfluss der residuellen Größen verschwinden muss.
Die Entropiedichte besitzt ein Maximum bei ca. T = 1050 K, sodass die Berechnung
der Glasübergangstemperatur auch im Zusammenhang mit der PC-SAFT-EOS und der
GET möglich ist.
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Abbildung 4.22: Darstellung der Entropie von PS: gesamte Entropie (—), die mit der
PC-SAFT-EOS berechnete residuelle Entropie (− ·−), der Idealanteil
der Entropie (· · · ) integriert aus experimentellen Wärmekapazitätsda-
ten [127] und die berechnete Entropiedichte (−−), welche auf der
rechten Ordinate abzulesen ist.
Die Berechnung des Idealanteils der Entropie von PVME erfolgt nach der gleichen
Vorgehensweise wie es vorher am Beispiel von Polystyrol gezeigt wurde. Aus gemes-
senen Wärmekapazitäten [128] kann erst die ideale Wärmekapazität und dann die ge-
samte Entropie und die Entropiedichte berechnet werden.
Experimentelle Wärmekapazitäten von PVME oberhalb der Glasübergangstemperatur
werden bei Pyda et al [128] mit der folgenden Gleichung beschrieben:
cexp,T>TGp,PV ME = (1263,1+2,3416T ) J/kgK (4.17)
Die Berechnung der idealen Wärmekapazität erfolgt als Differenz aus der experimen-
tellen (Gleichung 4.17) und der residuellen Wärmekapazität (Gleichung 4.11) und
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kann mit folgender Gleichung genähert werden:
cideal,T>TGp,PV ME = (−1443,175+11,575T −0,012T
2 +5∗10−6T 3) J/kgK (4.18)
Pyda et al. [128] geben experimentelle Daten für die Wärmekapazität unterhalb der
Glasübergangstemperatur an. Die folgende Gleichung ist eine numerische Näherung
der Messwerte von Pyda et al. [128] :
cexp,T<TGp,PV ME = (−64,314+9,76T −0,034T
2 +7,23∗10−5T 3) J/kgK (4.19)
In der Abbildung 4.23 sind die Wärmekapazitäten von PVME über der Temperatur
aufgetragen.
Abbildung 4.23: Darstellung der isobaren Wärmekapazität von PVME aus experimen-
tellen Daten [128] (—), die mit der PC-SAFT-EOS berechnete residu-
elle Wärmekapazität (− ·−) und der daraus resultierende Idealanteil
der Wärmekapazität (· · · ).
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Die gesamte isobare Wärmekapazität von PVME in der Abbildung 4.23 ist als experi-
mentelle Wärmekapazität von Pyda et al. [128] dargestellt. Die ideale Wärmekapazität
kann resultierend aus den Messwerten [128] und aus der residuellen Wärmekapazität,
aus der PC-SAFT-EOS, bestimmt werden. Bei Temperaturen kurz oberhalb der Glas-
übergangstemperatur TG,PV ME = 249,5 K ist die residuelle Wärmekapazität verhält-
nismäßig hoch, sodass diese deutlich größer als die ideale Wärmekapazität ist. Über
den weiteren Temperaturverlauf sinkt die residuelle Wärmekapazität jedoch stark, da-
durch ist bei hohen Temperaturen die ideale Wärmekapazität deutlich größer als die
residuelle Wärmekapazität.
Die Berechnung der Gesamtentropie erfolgt auch für PVME mit der Gleichung 4.13
und lässt sich mit Hilfe der Gleichungen 4.7, 4.18 und 4.19 bestimmen. Die Entropie-
anteile und die Entropiedichte ist in der Abbildung 4.24 dargestellt:
Abbildung 4.24: Darstellung der Entropie von PVME: gesamte Entropie (—), die
mit der PC-SAFT-EOS berechnete residuelle Entropie (− ·−), der
Idealanteil der Entropie (· · · ) integriert aus experimentellen Wärme-
kapazitätsdaten [128] und die berechnete Entropiedichte (−−), wel-
che auf der rechten Ordinate abzulesen ist.
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In Abbildung 4.24 ist die gesamte, die residuelle und die ideale Entropie und die Entro-
piedichte von PVME gezeigt. Die residuelle Entropie wird zwar mit zunehmender
Temperatur größer, ist aber vom Betrag her wiederum negativ. Somit ist die aus der
idealen und residuellen Entropie resultierende Gesamtentropie geringer, als die idea-
le Entropie. Bei der Darstellung der Wärmekapazitäten von PVME in der Abbildung
4.23 konnte bei Temperaturen kurz oberhalb der Glasübergangstemperatur eine sehr
hohe residuelle Wärmekapazität beobachtet werden. Für die residuelle Entropie in der
Abbildung 4.24 ist hingegen keine Besonderheit zu erkennen. Die Berechnung der
Entropiedichte erfolgt als Produkt von Entropie und Dichte und zeigt auch hier ein
Maximum, welches bei ca. T = 1100 K liegt, also geringfügig größer als das Maxi-
mum der Entropiedichte von PS ist.
4.2.3 Entropiedichte im Copolymer
Die Gesamtentropie für das Copolymer P(DL)LA, welches aus den Monomeren DLA
und LLA copolymerisiert wird, soll im Folgenden berechnet werden. Das von Pyda
et al. [121] vermessene P(DL)LA besteht zu 16,4% aus dem Monomer DLA. Für die
Berechnung der idealen Wärmekapazität wird zunächst die experimentelle Wärmeka-
pazität von Pyda et al. [121] mit der folgenden Gleichung angenähert:
cexp,T>TGp,P(DL)LA = (1667,63+1,0546T ) J/kgK (4.20)
Mit Gleichung 4.20 und der residuellen Wärmekapazität, welche mit der PC-SAFT-
EOS berechnet wird, kann nun der ideale Anteil der Wärmekapazität über das folgende
Polynom beschrieben werden:
cideal,T>TGp,P(DL)LA = (−161,39+6,328T −0,0065T
2 +2,57∗10−6T 3) J/kgK (4.21)
Pyda et al. [121] veröffentlichten auch experimentelle Wärmekapazitätsdaten unter-
halb der Glasübergangstemperatur, welche mittels der nachfolgenden Gleichung nu-
merisch angenähert werden können:
cexp,T<TGp,P(DL)LA = (314,377+3,247T ) J/kgK (4.22)
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Die isobare Wärmekapazität von P(DL)LA oberhalb der Glasübergangstemperatur ist
in der Abbildung 4.25 gezeigt. Außerdem ist die mit der PC-SAFT-EOS nach der Glei-
chung 4.11 berechnete residuelle Wärmekapazität und die aus Gleichung 4.9 resultie-
rende ideale Wärmekapazität dargestellt. Die experimentelle und ideale Wärmekapa-
zität steigen mit der Temperatur, hingegen die residuelle berechnete Wärmekapazität
sinkt leicht bei steigenden Temperaturen.
Abbildung 4.25: Darstellung der isobaren Wärmekapazität von P(DL)LA aus experi-
mentellen Daten [121] (—), die mit der PC-SAFT-EOS berechnete re-
siduelle Wärmekapazität (− ·−) und der daraus resultierende Idealan-
teil der Wärmekapazität (· · · ).
Die ideale Wärmekapazität kann mit der Gleichung 4.20 beschrieben werden. Mit-
hilfe der Wärmekapazitäten in den Gleichungen 4.20, 4.22 und der PC-SAFT-EOS
für die residuelle Wärmekapazität können nun die Entropien von P(DL)LA berechnet
werden. In der Abbildung 4.26 sind die Gesamtentropie, die residuelle und die ideale
Entropie sowie die Entropiedichte von P(DL)LA aufgetragen. Die residuelle Entropie
vom Copolymer P(DL)LA in der Abbildung 4.26 ist wiederum negativ, wie es auch
schon bei den Homopolymeren Polystyrol (Abbildung 4.22) und Polyvinylmethylether
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(Abbildung 4.22) gezeigt wurde. Somit ist auch hier die Gesamtentropie kleiner als
der Idealanteil der Entropie. Die Entropiedichte zeigt ein Maximum, welches bei ca.
T = 600 K liegt. Somit kann auch bei dem Copolymer die Glasübergangstemperatur
mit der PC-SAFT-EOS und der GET erfolgen.
Abbildung 4.26: Darstellung der Entropie vom Copolymer P(DL)LA: gesamte Entro-
pie (—), die mit der PC-SAFT-EOS berechnete residuelle Entropie
(− ·−), der Idealanteil der Entropie (· · · ) integriert aus experimentel-
len Wärmekapazitätsdaten [121] und die berechnete Entropiedichte
(−−), welche auf der rechten Ordinate abzulesen ist.
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4.2.4 Glasübergangstemperatur von Homopolymeren
Mithilfe der Entropiedichte und der Gleichung 3.3 aus der GET wird nun die Glas-
übergangstemperatur von den Homopolymeren Polystyrol und Polyvinylmethylether
ermittelt. Die Bestimmung des spezifischen Parameters k zur Berechnung von TG muss
für die PC-SAFT-EOS neu erfolgen und dieser wird ebenso an experimentelle Daten
der reinen Polymere angepasst. In Abbildung 4.27 sind die Ergebnisse der PC-SAFT
und der SL-Zustandsgleichung im Vergleich mit experimentellen Daten als Funktion
der molaren Masse dargestellt.
Abbildung 4.27: Berechnete Glasübergangstemperaturen (Linien) mit der PC-SAFT-
EOS und der SL-EOS für PS und PVME in Abhängigkeit von der
molaren Masse und Vergleich mit experimentellen Daten (PS: SL (—
k = 12,6), PC-SAFT (− ·− k = 5,3), exp. 2 [92], PVME: SL (- -
k = 5,5), PC-SAFT (· · · k = 3,3), exp.  [96], [97],4 [129]).
Mit der PC-SAFT-EOS erfolgt eine leicht verbesserte Beschreibung der Glasüber-
gangstemperatur bei PS und PVME in Abhängigkeit von der molaren Masse. Für Po-
lystyrol kann zwar der Einfluss der molaren Masse etwas deutlicher dargestellt werden
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als es mit der SL-EOS möglich ist, aber eine genaue Wiedergabe der experimentellen
Daten [92] ist nicht möglich. Im Bereich von höheren Molmassen M > 10 kg/mol geht
die Glasübergangstemperatur von PS und PVME auch mit der PC-SAFT Zustands-
gleichung in einen konstanten Wert über. Für PVME zeigt die Berechnung mit der
PC-SAFT-EOS nur einen geringen Einfluss der molaren Masse auf die Glasübergangs-
temperatur. Die charakteristischen Parameter k zur Bestimmung von TG (Gleichung
3.4) sind jeweils unterschiedlich, ob die PC-SAFT-EOS oder die SL-EOS verwendet
wurde. Sowohl bei PVME, als auch bei PS, sind die charakteristischen Parameter für
die Berechnung der Glasübergangstemperatur mit der PC-SAFT-EOS deutlich kleiner.
Generell ist mit der PC-SAFT-EOS eine Beschreibung der Glasübergangstemperatur
der reinen Polymere möglich. Vorteil hierbei ist eine etwas verbesserte Darstellung
der Abhängigkeit von der molaren Masse bei kurzkettigen Polymeren. Nachteil ist
aber, das etwas aufwändigere Vorgehen durch das Auswerten experimenteller Daten
der Wärmekapazität für die Bestimmung der Gesamtentropie. So können schon klei-
ne Ungenauigkeiten bei der Beschreibung der Wärmekapazitäten durch Polynome zu
größeren Abweichungen bei der Berechnung der Entropie entstehen. Die gitterbasierte
SL-Zustandsgleichung liefert durch die bessere Beschreibung der Gesamtentropie eine
zeitlich effizientere Möglichkeit zur Berechnung der Glasübergangstemperatur, auch
wenn die SL-EOS nicht den Einfluss der molaren Masse auf TG bei kleinen Molmassen
wiedergibt.
4.2.5 Glasübergangstemperatur vom Copolymer
Die Bestimmung der Glasübergangstemperatur in Copolymeren mit der PC-SAFT-
EOS erfolgt hier am Beispiel von P(DL)LA. Für die Berechnung wurde von einer
Zusammensetzung der Polymilchsäure aus 50% Comonomer DLA und 50% Como-
nomer LLA ausgegangen. Die Glasübergangstemperatur wird analog zur Abbildung
4.27 als Funktion der molaren Masse bestimmt. In der Abbildung 4.28 sind gemes-
sene Glasübergangstemperaturen von Steendam et al. [130] und Lübbert et al. [131]
und die mit der PC-SAFT-EOS und der GET berechneten Glasübergangstemperaturen
dargestellt. Beide Autorengruppen [130, 131] haben Polymilchsäuren mit ähnlichen
Comonomeranteilen von DLA und LLA untersucht und es zeigt sich deutlich, dass
die Glasübergangstemperaturen mit steigender molaren Masse ansteigen und bei ca.
50 kg/mol in einen konstanten Wert übergehen. Bei kleinen molaren Massen zwischen
5−15 kg/mol ändert sich die TG um ca. 12 K.
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Abbildung 4.28: Experimentelle Glasübergangstemperatur von P(DL)LA (2 50%
DLA, 50% LLA [130], 4 45% DLA, 55% LLA [131] ) im Ver-
gleich mit der PC-SAFT-EOS berechneten Glasübergangstemperatur
(mit PC-SAFT-Parametern aus der Literatur [120](— k = 21,1 ) und
veränderten Energieparametern (- - kP(L)LA = 34,8,kP(D)LA = 32,8)).
Zunächst erfolgte die Berechnung von TG in der Abbildung 4.28 mit den PC-SAFT-
Reinstoffparametern aus der Literatur [120]. Hierbei stellt sich aber eine falsche Mol-
massenabhängigkeit ein. Bei kleiner werdenden molaren Massen kommt es zu einem
Anstieg der Glasübergangstemperatur, dies steht im Widerspruch zu den experimen-
tellen Daten von P(DL)LA [130, 131]. Auch der Verlauf von TG in Abhängigkeit von
der molaren Masse von PS und PVME in Abbildung 4.27 zeigt, dass die Glasüber-
gangstemperaturen mit steigenden molaren Massen größer werden. Aus diesem Grund
wurden hier die Reinstoffparameter von P(D)LA und P(L)LA aus der Tabelle 4.5 ge-
nauer untersucht.
Es zeigt sich, dass durch eine kleine Veränderung des Energieparameters ε zu einem
Wert von εP(L)LA/k = 290 K und εP(D)LA/k = 300 K eine ziemlich genaue Berech-
nung der Glasübergangstemperatur in Abhängigkeit der molaren Masse in Abbildung
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4.28 möglich ist. Im Vergleich der einzelnen Energieparameter der Polymere in der
Tabelle 4.5 sind die Werte von ε für die Polymilchsäure deutlich geringer als bei PS
und PVME. Eine Veränderung des Segmentdurchmessers σ von P(D)LA oder P(L)LA
änderte nicht die Molmassenabhängigkeit von TG. Im weiteren Verlauf soll die Be-
zeichnung P(DL)LA-1 für Berechnungen mit den Parametern aus der Literatur [120]
und P(DL)LA-2 für die hier neu gewählten Energieparameter verwendet werden.
Die Bestimmung der Glasübergangstemperatur erfolgt in der GET als Funktion der
Dichte und der Entropie. Die Beschreibung der Dichte mit der PC-SAFT-EOS erfolgt
meist in guter Übereinstimmung mit experimentellen Daten, beziehungsweise erfolgt
die Anpassung der Reinstoffparameter von Polymeren an Flüssigdichten (Abbildung
4.20). Aus diesem Grund wird hier auf die Entropie eingegangen, um die falsche Mol-
massenabhängigkeit der Glasübergangstemperatur in der Abbildung 4.28 genauer zu
untersuchen. Die Gesamtentropie wird als Summe der idealen und der residuellen
Entropie betrachtet, wobei der Idealanteil in dieser Arbeit aus experimentellen Wär-
mekapazitätsdaten bestimmt wurde. Diese Wärmekapazitätsdaten weisen keine Ab-
hängigkeit von der molaren Masse auf, sodass die mit der PC-SAFT-EOS bestimmte re-
siduelle Entropie ausschlaggebend sein muss. Dafür wurden die residuellen Entropien
der Homopolymere PS und PVME sowie der Copolymere P(DL)LA-1 und P(DL)LA-2
als Funktion der molaren Masse in Abbildung 4.29 dargestellt. Um alle Polymere ein-
heitlich darstellen zu können wurde der jeweilige Maximalwert der residuellen Entro-
pien aufaddiert und die Ordinate logarithmisch skaliert.
Die in der Abbildung 4.29 dargestellten residuellen Entropien für die Polymere PS,
PVME, P(DL)LA-1 und P(DL)LA-2 wurden mit der PC-SAFT-EOS bei T = 370 K
berechnet und über einen kleinen Bereich der molaren Masse aufgetragen. Für die
residuelle Entropie von P(DL)LA-1 wurden die PC-SAFT-Parameter aus der Litera-
tur [120] genutzt. P(DL)LA-2 wurde mit leicht veränderten PC-SAFT-Parametern von
εP(L)LA/k = 290 K, εP(D)LA/k = 300 K berechnet. Hierbei fällt auf, dass die residu-
ellen Entropien bei PS, PVME, P(DL)LA-2 mit der molaren Masse fallen, hingegen
die residuelle Entropie von P(DL)LA-1 einen steigenden Verlauf hat. Inwiefern die-
ser steigende Verlauf der residuellen Entropie mit den molaren Massen physikalisch
überhaupt möglich ist, soll hier nicht weiter erläutert werden, da dafür die jeweiligen
Bezugszustände der Zustandsgleichung genauer analysiert werden müssten.
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Abbildung 4.29: Die residuelle Entropie bei T = 370 K mit der PC-SAFT-EOS be-
rechnet für PS (— ∆sres = 636,1 J/kgK), PVME (− · − ∆sres =
547,1 J/kgK), P(DL)LA-1 (- - ∆sres = 434,2 J/kgK) und P(DL)LA-
2 (· · ·∆sres = 603,1 J/kgK).
In der Abbildung 4.30 ist die Glasübergangstemperatur von P(DL)LA-2 in Abhängig-
keit von der Copolymerzusammensetzung dargestellt. Außerdem wurden experimen-
telle Daten aus der Literatur [130, 132–134] bei verschiedenen Zusammensetzungen
ergänzt. Hierbei fällt auf, dass in der Literatur keine Copolymere mit einem LLA-
Anteil < 0.5% vermessen wurden.
Für die Auswahl der experimentellen Daten in der Abbildung 4.30 wurde darauf ge-
achtet, dass die Copolymere mindestens eine molare Massen von 50 kg/mol besitzen.
Somit kann davon ausgegangen werden, dass es nicht in Folge von deutlich kleine-
re Molmassen zu einer Beeinflussung der Glasübergangstemperatur kommt. Dennoch
weisen die experimentellen Daten [130, 132–134] auch bei sehr ähnlichen Zusammen-
setzungen eine gewisse Streuung auf. Beispielsweise haben Steendam et al. [130] bei
einer Zusammensetzung von zPLLA = 0,75 eine deutlich geringe Glasübergangstem-
peratur vermessen, welche etwas außerhalb von den anderen Daten liegt. Die Auto-
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ren [130] geben hierbei jedoch an, dass das Copolymer von einem anderen Hersteller
kommt als alle anderen vermessenen Polymere. Somit können eventuell Verunreini-
gungen oder ein leicht veränderter Produktionsprozess zu einer veränderten Glasüber-
gangstemperatur führen. Die berechnete Glasübergangstemperatur für P(DL)LA-2 mit
der PC-SAFT-EOS und der GET kann den Trend der experimentellen Daten [130, 132–
134] bestätigen, dass die Glasübergangstemperatur mit steigendem LLA-Anteil steigt.
Für Copolymere mit einem LLA-Anteil < 0.5% wäre es interessant zu sehen, ob die
Berechnung der Glasübergangstemperatur im Bereich der experimentellen Daten liegt,
sofern diese vorliegen.
Abbildung 4.30: Die berechnete Glasübergangstemperatur vom Copolymer
P(DL)LA-2 (— kP(L)LA = 34,8, kP(D)LA = 32,8) in Abhängig-
keit von der Copolymerzusammensetzung und Vergleich mit
experimentellen Daten aus der Literatur (2 [130],  [132], ◦ [133],
4 [134],  [135]).
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5 Zusammenfassung und Ausblick
In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass die GET im Zusammenhang mit einer
Zustandsgleichung verwendet werden kann, um die Glasübergangstemperaturen in rei-
nen Polymeren, Copolymeren und Polymerblends zuverlässig zu berechnen. Erstmals
wurden die theoretischen Ergebnisse der GET mit experimentellen Daten aus der Li-
teratur verglichen. Es zeigte sich eine gute Übereinstimmung zwischen Theorie und
Messung.
Für die theoretische Beschreibung der Glasübergangstemperatur spielt die Temperatu-
rabhängigkeit der Entropiedichte, das Produkt aus Entropie und Dichte, eine wesentli-
che Rolle. Die Bestimmung der Entropiedichte erfolgte zunächst mit der SL-EOS und
es wurde gezeigt, dass sich diese Zustandsgleichung zur Beschreibung der Entropie-
dichte von Polymeren eignet. Aufgrund dieser Erkenntnis konnte die Glasübergangs-
temperatur und der Einfluss der molaren Masse auf TG anhand von unterschiedlichen
Polymeren berechnet und mit experimentellen Daten aus der Literatur verglichen wer-
den. Dazu war die Anpassung eines stoffspezifischen Parameters zur exakten Beschrei-
bung notwendig. Dieser Parameter wurde an die jeweilige gemessene Glasübergangs-
temperatur des reinen Polymers angepasst. Bei der Betrachtung der Abhängigkeit von
TG von der molaren Masse zeigt sich, dass in gemessenen Daten die Glasübergangs-
temperatur bei kleineren Molmassen abnimmt. Diese Beobachtung wird durch den
Ansatz der Verknüpfung der SL-EOS und der GET nicht wiedergegeben. Hingegen
bei Molmassen ab ca. 20 kg/mol ändert sich TG nicht mit der molaren Masse für ge-
messene Daten. Diese konstante Glasübergangstemperatur bei hohen molaren Massen
konnten auch mit der SL-EOS in Verbindung mit der GET berechnet werden.
In einem weiteren Schritt wurde die Berechnung von TG in Copolymeren untersucht,
welche aus zwei Monomeren copolymerisiert wurden. Hierbei zeigte sich, dass für Po-
lyacrylnitril keine zuverlässigen stoffspezifischen SL-Parameter in der Literatur vor-
handen sind. Die Parameter wurden in dieser Arbeit daher mithilfe von experimen-
tellen Flüssigdichten von Styrol-Acrylnitril-Copolymer (SAN) bestimmt. Neben den
SL-Reinstoffparametern wurde ein Parameter zur Korrektur der Mischungsregel der
Wechselwirkungen der Homopolymere untereinander mitangepasst. Mithilfe dieser
neuen Parameter konnten im Copolymer SAN die Glasübergangstemperaturen für un-
terschiedliche Zusammensetzungen vorhergesagt werden. Die Ergebnisse stimmen mit
experimentellen Daten aus der Literatur überein. Der hier gewählte Ansatz kann die
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Glasübergangstemperatur in Abhängigkeit von der Zusammensetzung des Copoly-
mers wiedergeben, wenn die viel genutzte empirische Gleichung aus der Literatur,
die Gordon-Taylor Gleichung, dazu nicht in der Lage ist.
Die Berechnung der Glasübergangstemperaturen in Polymermischungen erfolgt neben
den theoretischen Ansätzen der GET, durch die Berücksichtigung von Konzentrations-
fluktuationen. Konzentrationsfluktuationen sind lokal auftretende Konzentrationsun-
terschiede und können mithilfe der Kirkwood-Buff Integrale, welche mikroskopische
mit makroskopischen Eigenschaften verknüpfen, berechnet werden. Zur Berechnung
der Kirkwood-Buff Integrale wurde wiederum die SL-EOS verwendet, um das parti-
elle molare Volumen, die Kompressibilität und die Ableitung des chemischen Poten-
tials nach der Dichte zu bilden. In homogenen Polymermischungen wird zudem der
SL-Wechselwirkungsparameter an Glasübergangstemperaturen der Mischungen ange-
passt. Dies zeigt sich hier als eine gute Möglichkeit zur Bestimmung von binären
Wechselwirkungsparametern, wenn keine Phasengleichgewichte dafür genutzt werden
können.
Für die Berechnung der Glasübergangstemperatur in binären heterogenen Polymer-
blends wurden zunächst die Phasengleichgewichte berechnet und anschließend der
SL-Wechselwirkungsparameter an die Phasengleichgewichte angepasst. Obwohl die
Beschreibung der Phasengleichgewichte mit der hier gewählten SL-EOS nur qualita-
tiv möglich ist, können mit dem daraus angepassten Wechselwirkungsparameter Glas-
übergangstemperaturen in Mischungen vorhergesagt werden. Am Beispiel von PS-
PVME zeigt sich eine sehr gute Übereinstimmung der theoretischen Vorhersage mit
den experimentellen Daten aus der Literatur. Bei der Untersuchung des heterogenen
Blends SAN-PMMA erfolgt wiederum die Berechnung des Phasengleichgewichts, um
den Wechselwirkungsparameter daran anpassen zu können. Für die Betrachtung der
Glasübergangstemperatur zeigte sich, dass sich die Daten in der Literatur schon für das
reine Polymer PMMA sehr unterscheiden. Es ist zwar eine Vorhersage für den Glas-
übergang in der Mischung möglich, aber die Güte dieser Vorhersage ist gegenüber den
streuenden experimentellen Daten schwer abzuschätzen.
Des Weiteren wurde in dieser Arbeit dargestellt, dass auch eine Berechnung der Glas-
übergangstemperatur im reinen Polymer oder Copolymer mit einer anderen Zustands-
gleichung, hier der PC-SAFT-EOS, möglich ist. Für die Berechnung der Entropiedichte
liefert die PC-SAFT-EOS nur den residuellen Anteil der Entropie, somit fehlt für die
Berechnung der Gesamtentropie noch der Idealanteil. In dieser Arbeit wurden experi-
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mentelle Wärmekapazitätsdaten aus der Literatur genutzt, um daraus die Gesamtentro-
pie von Homopolymeren und einem Copolymer zu berechnen. Mithilfe der Gesamten-
tropie und der Dichte konnte nun wiederum die Glasübergangstemperatur in Abhän-
gigkeit von der molaren Masse bei reinen Polymeren berechnet werden. Im direkten
Vergleich mit der SL-EOS zeigen die Ergebnisse mit der PC-SAFT-EOS eine etwas
verbesserte Darstellung der Molmassenabhängigkeit der Glasübergangstemperatur bei
kleinen molaren Massen. Für hohe Molmassen wurden für beide Zustandsgleichungen
in Verbindung mit der GET konstante Glasübergangstemperaturen berechnet. Für die
Berechnung von TG mit der PC-SAFT-EOS ist jeweils ein stoffspezifischer Parameter,
welche an Glasübergangstemperaturen reiner Polymere angepasst wird, notwendig.
Bei der Betrachtung der Glasübergangstemperatur von Copolymeren zeigte sich, dass
die Reinstoffparameter für Polymilchsäure einen entscheidenden Einfluss auf TG und
deren Abhängigkeit von der molaren Masse haben. Mit Parametern aus der Literatur
sinkt die Glasübergangstemperatur zunächst mit steigenden Molmassen bei Polymilch-
säure. Dies konnte mit experimentellen Daten aus der Literatur nicht bestätigt werden.
Eine leichte Veränderung der vorliegenden Energieparameter führte zu einer physika-
lisch plausiblen und den Messwerten folgenden korrekten Berechnung der Glasüber-
gangstemperatur. Der Verlauf der residuellen Entropien bestätigte hierbei den Trend,
dass diese mit der molaren Masse fallen sollten, um die richtige Abhängigkeit der Glas-
übergangstemperatur von der molaren Masse zu berechnen. Es konnte gezeigt werden,
dass eine Neuanpassung der Energieparameter von Polymilchsäure zu einer richtigen
Berechnung von TG als Funktion der molaren Masse führte. In einem weiteren Schritt
konnte auch die Glasübergangstemperatur in Abhängigkeit von der Zusammensetzung
der Polymilchsäure bestimmt werden.
Generell ist die Verbindung einer Zustandsgleichung mit der GET eine gute Mög-
lichkeit die Glasübergangstemperatur in Copolymeren in Abhängigkeit von der Zu-
sammensetzung bzw. in Polymerblends konzentrationsabhängig vorherzusagen. In ei-
nem weiteren Schritt könnten weitere Effekte mit dem Modell untersucht werden. Bei-
spielsweise wurde bereits in Experimenten gezeigt, dass gelöste Gase in Polymeren zu
einem starken Absenken der Glasübergangstemperatur führen. Hierfür wäre die GET
in Verbindung mit einer Zustandsgleichung sicherlich ein geeignetes Modell, welches
es zu validieren gilt. Außerdem könnte auch untersucht werden, inwiefern die Polydis-
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